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1 Einleitung und Aufgabenstellung 
 
Die steigenden Anforderungen an technische Produkte hinsichtlich 
Leistungsfähigkeit, Zuverlässigkeit und Lebensdauer ließen den 
Randschichtbehandlungs- und Beschichtungsverfahren in den letzten Jahren eine 
Schlüsselfunktion zukommen. Dies gilt auch für die Anwendung von nichtrostenden 
Stählen, welche vor allem in der chemischen Industrie, der Lebensmittelindustrie 
aber auch in der Offshore-Technik ihren Einsatz finden. Dort wird vorrangig eine 
hohe Korrosionsbeständigkeit gefordert, aber auch in zunehmendem Maß eine sehr 
gute Verschleißbeständigkeit verlangt. Um diesen Anforderungen gerecht zu werden, 
ist es im Falle von austenitischen und austenitisch-ferritischen Stählen notwendig, 
eine Oberflächenmodifizierung vorzunehmen. Dies kann insbesonders mit Nitrier- 
und Carburierverfahren bzw. einer Kombination aus beidem erreicht werden, wobei 
das im Mischkristall gelöste Chrom nicht zur Ausscheidung als Chromnitrid bzw. 
Chromcarbid gebracht werden darf. Dazu wurde bereits Mitte der 80-er Jahre das 
Verfahren der so genannten Tieftemperaturnitrierung entwickelt [Zha85, Ich86, 
Ich89]. Mit Hilfe dieses Verfahrens ist es möglich, auf rost- und säurebeständigen 
Stählen eine Schicht mit hohem Verschleißwiderstand zu erzeugen, ohne dass es 
zum Verlust der Korrosionsbeständigkeit kommt.  
 
Die werkstoffwissenschaftliche Forschung hat mit dieser überwiegend 
technologischen Entwicklung nicht Schritt gehalten. Verallgemeinerungsfähige 
Aussagen über das Korrosionsverhalten dieser verschleißbeständigen 
Randschichten in Abhängigkeit von ihrer Zusammensetzung und Struktur sind 
gegenwärtig noch nicht möglich. Die Zielstellung der im Rahmen dieser Arbeit 
durchgeführten Untersuchungen bestand deshalb in der Ermittlung vertiefter 
Kenntnisse über den Zusammenhang zwischen den Behandlungsbedingungen, der 
Struktur und der chemischen Zusammensetzung der dabei entstehenden 
Randschichten und ihrem Korrosionsverhalten. 
 
Stickstoff und Kohlenstoff unterscheiden sich in ihrer Wirkung auf das 
Korrosionsverhalten erheblich. Durch Aufklärung der unterschiedlichen 
Wirkmechanismen von Stickstoff und Kohlenstoff soll ein Beitrag zur Einschätzung 
des Potentials und der Einsatzgrenzen der unterschiedlichen Schichten geleistet 
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werden. Weiterhin sollen orientierende Untersuchungen zur Wechselwirkung von 
Stickstoff und Kohlenstoff bei der Bildung der S-Phase dem besseren Verständnis 
des Schichtbildungsmechanismus beim Nitrocarburieren dienen. 
 
Die Schichterzeugung erfolgte vorwiegend mit plasmagestützten Verfahren. Daneben 
sollte auch das Gasoxinitrieren Anwendung finden. Für die Bestimmung des Gefüges 
und der chemischen Zusammensetzung kam hauptsächlich die Lichtmikroskopie, die 
Raster- und die Transmissionselektronenmikroskopie, die Röntgendiffraktometrie 
sowie die Glimmentladungsspektroskopie zum Einsatz. Zur Prüfung des 
Korrosionsverhaltens sollten vorrangig elektrochemische Untersuchungen in 
kochsalz- und schwefelsäurehaltigen Lösungen angewendet werden. 
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2 Literaturauswertung 
2.1 Thermochemische Behandlung 
 
Das Nitrieren zählt zu den ältesten thermochemischen Randschichtverfahren, wobei 
die industrielle Nutzung bereits in der ersten Hälfte des letzten Jahrhunderts begann. 
Im Jahre 1921 wurde ein Patent für ein „Verfahren zum Härten von Stahllegierungen 
durch Verstickung“ erteilt, das im Wesentlichen das Aufsticken in gasförmigem 
Ammoniak beinhaltet. Dabei gab es aber schon früher ein Patent zum Nitrieren von 
Werkstoffen in den USA (US-Patent von 1913). In den Dreißiger Jahren unternahm 
man dann auch schon erste Untersuchungen zu den Möglichkeiten des Nitrierens im 
Plasma mittels Glimmentladung. Bei rost- und säurebeständigen Stählen eröffnete 
dennoch erst eine Nitrierung bei Temperaturen unterhalb 450°C die Möglichkeiten 
zur Verbesserung der tribologischen Beanspruchbarkeit in Verbindung mit einer  
gleichbleibenden Korrosionsbeständigkeit. Bei diesen Temperaturen wird die Bildung 
von Chromnitriden, die zu einer Chromverarmung der Matrix und damit zu einem 
Verlust der Korrosionsbeständigkeit führt, stark gehemmt. Erste Untersuchungen zur 
Tieftemperaturnitrierung erfolgten bereits Mitte der 80er Jahre und wurden vor allem 
in der Arbeitsgruppe von Bell und Ichii vorangetrieben [Zha85, Ich86, Ich89]. Ebenso 
gab es erste orientierende Arbeiten zur Tieftemperaturaufkohlung, welche im Jahr 
1993 veröffentlicht wurde [Ley93]. 
Unter dem Begriff „Nitrieren“ versteht man das thermochemische Behandeln zum 
Anreichern der Randschicht eines Werkstückes mit Stickstoff nach DIN EN 10052. 
Analog dazu spricht man beim Einbringen von Kohlenstoff von Carburieren. Erfolgt 
im Unterschied dazu die Behandlung unter Bedingungen, unter denen die 
Randschicht neben Stickstoff gleichzeitig mit Kohlenstoff angereichert wird, spricht 
man von Nitrocarburieren [Lie06]. 
Die Anreicherung mit Stickstoff bzw. Kohlenstoff bewirkt eine 
Randschichtverfestigung, wodurch sich die Randschichthärte und damit auch die 
Oberflächenhärte erhöht. Dieses Verfahren wird in der Vielzahl von 
Anwendungsfällen zur Verbesserung der Gebrauchseigenschaften austenitischer 
Stähle bei Verschleiß, Korrosion oder schwingender Beanspruchung herangezogen 
[Sun98, Spi99, Sun99/01, Men99, All01, Gün01, Spi02, Dea02, Tha02, Sob04, 
Lei05, Ces06, Ces08]. Für die thermochemische Behandlung ist es wichtig, dass das 
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Spendermedium in atomarer oder ionisierter Form an der Oberfläche vorliegt. Die 
erreichbaren Diffusionstiefen sind von der Temperatur, der Haltedauer, den 
Spendermedien und der chemischen Zusammensetzung des Stahles abhängig 
[Mül73]. Der Nitriervorgang in einer Gasnitrieranlage läuft, ähnlich dem Aufkohlen, in 
folgenden Teilschritten ab [Eck76, Ler76, Lie02]: 
? Transport des spendenden Mediums an die Oberfläche des Werkstücks 
? Diffusion des Mediums durch die Diffusionsgrenzschicht 
? Adsorption an der Bauteiloberfläche 
? Eindringen in die Werkstückoberfläche (Absorption) 
?  Diffusion der Atome in das Innere  
? Mögliche örtliche Ausscheidungsbildung an der Oberfläche nach 
Überschreiten der Löslichkeitsgrenzen 
 
Der Ablauf der Plasmadiffusionsbehandlung sowie der Plasma-Immersions-Ionen-
Implantation (PI3) zur Erzeugung dieser Randschichten ist detailliert beschrieben 
[Sam93, Sam95, Men95, Bla96, Lar02/01]. Zusätzlich kommt in jüngster Zeit 
zunehmend das noch wenig bekannte Gasoxinitrieren und das Gasaufkohlen zur 
Anwendung [Spi96, Spi97, Spi00, Aok01, Bar08]. Die Anwendung des 
konventionellen Gasnitrierens auf rost- und säurebeständigen Stählen ist nahezu 
unmöglich, da diese durch ihre Passivschicht zu reaktionsträge sind. Nach einer 
Vielzahl von Untersuchungen hat man herausgefunden, dass die Passivschicht 
durch ein ausreichend hohes Nitrier- und Oxidationspotential durch Bildung einer 
Oxidschicht aufgelöst werden kann. Diese so gebildete Oxidschicht weist eine hohe 
Durchlässigkeit für Stickstoff auf. Dadurch ist es möglich, eine gleichmäßige 
Nitrierung von Rost- und säurebeständigen Stählen durchzuführen [Spi96, Spi97]. 
Des Weiteren sollte auch das relativ neue Verfahren des Active Screen 
Plasmanitrierens an dieser Stelle erwähnt werden. Der Vorteil dieses Verfahrens liegt 
darin, dass das Plasma (Kathode) nicht am Bauteil sondern an einem sich darum 
befindenden Metallgitter anliegt [Geo01, Li02/01, Spi05/01, Aha06, Zha06]. Somit 
sind die zu behandelnden Bauteile vom kathodischen Gitter und der anodischen 
Ofenwand isoliert. Es wird maximal eine geringe Bias-Spannung (ca. -100 bis -200 V) 
zwischen Gitter und Bauteil angelegt. Daher kann es nicht zu den beim 
Plasmanitrieren üblichen Problemen wie z.B. Kanteneffekten kommen, die das 
Bauteil beschädigen könnten [Geo01, Li04, Che04]. 
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2.2 Die „S-Phase“ 
 
Die thermochemische Behandlung der Oberflächen von nichtrostenden Stählen mit 
Stickstoff oder Kohlenstoff bei tiefen Temperaturen (Nitrieren T<450°C; Carburieren 
T<550°C) kann eine starke Verbesserung der Verschleißeigenschaften bei 
gleichzeitigem Erhalt der Korrosionsbeständigkeit durch die sogenannte „S-Phase“ 
erzielen [Ich86, Bye97, Män98, Bla99] (siehe Abbildung 1). Diese vorhandene bzw. 
verbesserte Korrosionsbeständigkeit führt unter anderem zu einer schlechteren 
Anätzbarkeit der Randschicht, die sich dann im metallografischen Schliff weiß 
darstellt, weshalb sie oft als „weiße Schicht“ bezeichnet wird.  
 
 
Abbildung 1: Schliffbild eines nitrierten austenitischen Stahls 
        1.4404 mit der typischen weißen Randschicht, die 
als S-Phase bezeichnet wird 
 
In der Literatur finden sich kontroverse Aussagen zur Struktur der „S-Phase“. Zum 
einem wird beschrieben, dass es sich, wie der Name vermuten lässt, wirklich um eine 
durch die thermochemische Behandlung eingestellte neue Phase handelt, zum 
anderen wird beschrieben, dass lediglich eine Modifikation der kubisch 
flächenzentrierten austenitischen Phase vorliegt.  
Diverse Publikationen vertreten den Standpunkt einer durch die eingelagerten Atome 
verzerrten kubisch flächenzentrierten Struktur (kfz) [Mar99, Few00, Sun01/01, Nis01, 
Dea01], wobei das austenitische Gitter immer der Ausgangzustand ist (siehe 
Abbildung 2).  
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Abbildung 2: Kubisch-flächenzentriertes Gitter 
mit seinen Oktaederlücken (i) und 
Tetraederlücken (i’) [Gav99] 
 
Das kfz-Gitter besitzt auf allen Würfelecken und in den Flächenmitten jeweils ein 
Atom und somit vier Atome je Elementarzelle. Die Oktaederlücken (i) befinden sich in 
der Würfelmitte und auf den Kantenmitten. Es gibt somit vier Oktaederlücken je 
Elementarzelle, d.h. gleich viele wie Atome. Die Tetraederlücken (i’) befinden sich 
jeweils auf ¼ der Raumdiagonalen von den Ecken entfernt. Es gibt 
dementsprechend acht Tetraederlücken. Dies entspricht der doppelten Anzahl der 
Atome bzw. der Oktaederlücken [Got98]. Es kommt eher zur Besetzung der 
Oktaederlücken als zur Besetzung der Tetraederlücken. Die Ursache liegt in der 
unterschiedlichen Größe dieser Lücken. Die Oktaederlücke ist mit rOcta=0,056 nm fast 
doppelt so groß wie die Tetraederlücke mit rTetr=0,029 nm. Daher ist es verständlich, 
dass die Kohlenstoff- bzw. Stickstoffatome bevorzugt die Oktaederlücken besetzen. 
Durch Ichii et al. [Ich86] wurden erstmals röntgenografische Untersuchungen an 
Serien von tieftemperatur-plasmanitrierten Schichten durchgeführt. Sie fanden 
heraus, dass die Kristallstruktur der Nitrierschicht nicht durch die 
Röntgenbeugungspeaks entsprechend dem ASTM Röntgenbeugungsindex 
zugeordnet werden können. Sie gaben dieser unbekannten Struktur den Namen „S-
Phase“.  
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Abbildung 3: XRD-Aufnahme eines unbehandelten und eines nitrierten Austenits mit 
der typischen Verschiebung der Peaklagen zu kleineren Winkeln (S1 
und S2) [Bel02] 
 
Die Abbildung 3 zeigt ein solches typisches Röntgenbeugungsbild einer durch 
Tieftemperaturbehandlung entstandenen „S-Phase“ im Vergleich zu einem 
unbehandelten, austenitischen Stahl (AISI316). Zwei eindeutige Reflexe der 
Nitrierschicht, indiziert als S1 und S2, erscheinen bei geringeren Winkeln als die 
{111} und {200} Peaks des kubisch-flächenzentrierten Austenits. Daraus lässt sich 
ableiten, dass die „S-Phase“ einen größeren Gitterparamter als der unbehandelte 
Austenit besitzt. Deshalb wird die „S-Phase“ auch als expandierter Austenit 
bezeichnet. Diese Gitteraufweitung hat ihre Ursache in der Übersättigung des 
Austenits mit Stickstoff bzw. Kohlenstoff. Um diese Aufweitung näher einordnen zu 
können, wurden bereits eine Vielzahl von Messungen zur Bestimmung der 
Gitterkonstanten a0 bei mit Stickstoff oder Kohlenstoff behandelten Austeniten 
durchgeführt, wobei auch zum Teil die Konzentration der interstitiellen Elemente 
variiert wurde [Dea01, Sun01/01, Yas01, Xu03, Chr04/1]. So wurde von Ledbetter 




%0 Xcaa At ⋅⋅=Δ −          (1) 
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Dabei ist Δa die Gitterkonstantenverschiebung, cAt-% die Konzentration an Stickstoff 
bzw. Kohlenstoff in Atom-% und X eine von Ledbetter gefundene Konstante, die für 
Stickstoff X=0,240 und für Kohlenstoff X=0,218 entspricht. Diese Untersuchungen 
ergaben auch, dass durch die Wechselwirkungen der Elektronen eine größere 
Verschiebung des Gitterparameters bei mit Stickstoff angereicherten Austeniten 
erzielt wird. In der Literatur lässt sich aber auch die Meinung von einer tetragonalen 
Verzerrung, z.B. bei Sun et al. [Sun01/01], finden. Diese wird anhand von 
Diffraktogrammen und durch das Verhältnis der unterschiedlichen 
Netzebenenabstände  d1/d2 im Vergleich zum Ausgangszustand deutlich gemacht. 
Es stellt sich dabei heraus, dass die Aufweitung bei der {200} –Ebene größer ist als 
die der {111}-Ebene, was auf eine Tetragonalität schließen lässt. Dabei stellt er 
folgende Gleichung auf: 
 
 σhklhkl Saa )(0=Δ          (2) 
 
wobei Δahkl für den gesuchten Gitterparameter der jeweiligen Netzebenenschar {hkl} 
steht, Shkl der röntgenografischen elastischen Konstante (siehe Anlage 3) entspricht 
und σ für die Eigenspannung steht. Dieser Standpunkt wird auch von Nishimoto 
[Nis01] vertreten, wobei er auf das a/c-Verhältnis im Vergleich zu γ’-Fe4N eingeht und 
zeigt, dass die „S-Phase“ eine größere Achsenlänge a und eine kleinere 
Achsenlänge c dazu besitzt. Mit abnehmender Stickstoffkonzentration wird dabei 
aber die tetragonale Verzerrung immer geringer, bis sich eine kfz-Struktur einstellt. 
Bei Dearnley et al. [Dea01] ist die Rede von einer kfz-Struktur, welche bis zu einem 
Stickstoffgehalt von knapp 11 Masse-% existiert und einen linearen Anstieg der 
Gitterkonstante aufweist. Erst danach stellt sich eine Tetragonalität in Anlehnung an 
γ’-Fe4N ein. Marchev et al. [Mar99] gehen von einer tetragonal raumzentrierten 
Struktur aus. Es wurde aber auch schon diskutiert, sie als tetragonal kubisch 
flächenzentrierte Struktur zu bezeichnen [Bel02]. Dabei wird der Gitteraufbau der kfz-
Struktur des Fe4N-Gitters zugrunde gelegt (siehe Abbildung 4). Hier wird davon 
ausgegangen, dass die Elementarzelle der S-Phase eine Struktur besitzt, in der der 
Stickstoff in der Mitte der vier c- Achsen sitzt, was vom flächenzentrierten Atom aus 
gesehen der Position {½,½,½} entspricht. Es kommt dadurch zu einer Expansion in 
a-Richtung und dem entsprechend einer Kompression in c-Richtung [Yas01].  
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Abbildung 4: Elementarzelle der S-Phase als Vorstufe zum Fe4N [Yas01] 
 
Wenn man nur von der Bestimmung der Gitterkonstanten ausgeht, kann man noch 
eine Vielzahl von Beziehungen zwischen den Gitterkonstanten und dem Anteil der 
gelösten interstitiellen Atome in der Literatur finden [Led87, Bou90, Che90, Özt95, 
Sha98, Li99, Wil01], wobei die Formel nach Shankar [Sha98] in guter Näherung auf 
die Ergebnisse in dieser Arbeit anwendbar ist. 
 
 %,%,0).( 000861,0000783,0 −− ⋅+⋅+= AtNAtCNtheor ccaa     (3) 
 
Für diese Abhängigkeit sollte noch erwähnt werden, dass sie sich nur für nitrierte 
Proben aussagekräftig erwiesen hat. Für carburiertes Material sollte eher die Formel 
(4) nach Cheng [Che90] genutzt werden. 
 
 %,0).( )00002,000105,0( −⋅±+= AtCCtheor caa       (4) 
 
So wie sich Unstimmigkeiten in der Struktur finden lassen, ist dies auch der Fall bei 
der Namensgebung dieser Randschicht. Am Verbreitesten findet man die 
Bezeichnung „S-Phase“ [z.B. Sun99/02, Men99] für die metastabile mit Stickstoff- 
und/oder Kohlenstoff übersättigte Phase. In der Literatur tauchen aber auch Namen 
wie expandierter Austenit [Bla99, Chr06], γN [Män03] und m-Phase [Mar99] auf. 
Wobei die Bezeichnungen „S-Phase“, expandierter Austenit und γN sich jeweils auf 
eine kfz-Struktur mit einer elastischen tetragonalen Verzerrung beziehen, während 
m-Phase auch für eine tetragonal raumzentrierte Struktur stehen kann.  
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Bei all diesen Bezeichnungen sollte man aber immer beachten, dass es sich bei der 
so genannten „S-Phase“ um keine Phase im metallkundlichen Sinne handelt, 
sondern um eine strukturelle Modifikation einer vorhandenen Phase durch eine hohe 
Konzentration interstitiell gelöster Fremdatome. Bisher konnte dieses Phänomen 
aber nur bei hochlegierten Cr-Ni-Stählen beobachtet werden. Bei Menthe et al. 
[Men99] wurden Untersuchungen zur Bildung der „S-Phase“ mit unterschiedlich 
legierten Stählen durchgeführt. Dabei ergab sich, dass es beim Fehlen von Chrom 
oder Nickel nur zur Bildung von Nitridausscheidungen kommt und eine Ausbildung 
der „S-Phase“ ausbleibt. In der Dissertation von Kliauga [Kli97] konnte aber auch 
gezeigt werden, dass die Bildung einer „S-Phase“ nicht eine kfz-Struktur voraussetzt. 
Bei der Nitrierung von ferritisch-austenischen Duplex-Stählen kommt es auch in der 
krz ferritischen Phase zur Ausbildung dieser „S-Phase“ [Kli97, Kli99, Spi99]. Dies 
wird verständlich, wenn man sich das Schaeffler-Delong-Diagramm (Abbildung 5) 
anschaut. Es zeigt, dass durch eine Erhöhung der Stickstoff- und/oder 
Kohlenstoffkonzentration das Nickeläquivalent angehoben wird und somit eine 
Umwandlung von der ferritischen Phase in die austenitischen Phase erfolgt [Kha02]. 
 
 
Abbildung 5: Schaeffler-Delong-Diagramm (Werte nach [Kha02]) 
 
Ebenfalls sind in der Literatur Untersuchungen zum Stabilitätsverhalten der „S-
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verschiedener austenitischer Stähle, welche bei Temperaturen von 400 bis 600°C 
und einer Dauer von einheitlich 5 Stunden nitriert wurden, das unterschiedliche 
Verhalten der Austenite beim Tieftemperaturplasmanitrieren. Die Nitrieratmosphäre 
bestand aus 25% N2 und 75% H2 bei einem Druck von 5 mbar. Die dabei erzeugten 
Nitrierschichten können durch drei Morphologien beschrieben werden. Bei einer 
Temperatur (T1) bis ca. 475°C entsteht die so genannte „weiße“ Schicht („S-Phase“). 
Diese Grenztemperatur ist dabei vom Chromgehalt abhängig. Bis T2 von ca. 500°C 
entsteht dann ein Gemisch aus „weißer“ und „schwarzer“ Schicht (zerfallene bzw. 
ausscheidungsbehaftete „S-Phase“), wobei sich der Anteil der „weißen“ Schicht mit 
steigenden Temperaturen immer mehr verringert bis nur noch die „schwarze“ Schicht 
ausgebildet wird. Diese ist nicht mehr korrosionsbeständig. Dabei werden die 
Übergangstemperaturen T1 und T2 mit der augenscheinlichen Umwandlung von 
„weißer“ zu „schwarzer“ Schicht charakterisiert. Des Weiteren wurde 
herausgefunden, dass die Übergangstemperaturen T1 und T2 auch von der 
Nitrierdauer abhängen. Bei längeren Nitrierzeiten baut sich die „weiße“ Schicht 
zunehmend ab und es entsteht ein Gemsich aus „weißer“ und „schwarzer“ Schicht. 
Somit zeigt sich, dass die „S-Phase“ nicht stabil ist und bei höheren 




Abbildung 6: Grenztemperatur-Zeit-Kurve für das Plasmanitrieren (PN) und 
Plasmacarburieren (PC) des Austenits AISI 316L [Bell01, Bell02] 
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Diese und weitere Versuche führten schließlich für den Stahl 1.4404 (AISI316L) zu 
der in Abbildung 6 dargestellten Grenztemperatur-Zeitkurve [Bell01] für die Bildung 
des expandierten Austenits während des Nitrierens oder Carburierens, welche enorm 
wichtig für die Beherrschung des Nitrier- oder Carburierprozesses austenitischer 
Stähle ist. 
Weiterhin gibt es Untersuchungen zum Verhalten der „S-Phase“ bei erhöhten 
Einsatztemperaturen [Sha98, Li99, Chr04/02]. Dabei zeigt sich, dass die Randschicht 
bei Raumtemperatur und leicht darüber zwar stabil ist und ein sehr gutes 
Korrosionsverhalten gegenüber allgemein abtragender und Spannungsriss-Korrosion 
aufweist [Spi02], aber bei erhöhten Temperaturen z.B. durch eine 
Temperaturauslagerung zur Ausscheidungsbildung von Cr2N und CrN neigt und 
somit seine gute Korrosionsbeständigkeit verliert. Auch das durch die 
thermochemische Behandlung deutlich verbesserte Lochkorrosionsverhalten verliert 
beim Zerfall der „S-Phase“ diesen positiven Effekt wieder [Li03]. Weiterhin büßt die 
Randschicht durch die Zersetzung der „S-Phase“ an Härte ein und es zeigt sich eine 
Abnahme der Gitterkonstanten. Dafür kommt es aber durch diffusionsgesteuerte 
Prozesse zu einer Zunahme der Schichtdicke [Li02/02].  
 
 
Abbildung 7: Mikrostruktur der austenitischen Probe innerhalb der Nitrierschicht (links), zugehöriges 
Beugungsbild (rechts oben) und das entsprechende Schlüsseldiagramm (rechts unten) 
[Miy06] 
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In einer Publikation von Miyamoto et al. [Miy06] findet man Untersuchungen zur 
Mikrostruktur eines bei erhöhten Temperaturen nitrierten Stahls (18 Masse-% 
Chrom) mit Hilfe von Transmissionselektronenmikroskopie. Augenmerk wurde dabei 
auf das Ausscheidungsverhalten der Nitride in Abhängigkeit von der Temperatur 
innerhalb der Nitrierschicht gelegt. Sie fanden dabei zwei markante Mikrostrukturen. 
Bei einer hohen Behandlungstemperatur von 670°C entstanden plättchen- und 
stäbchenförmige CrN–Ausscheidungen (Abbildung 7). Stäbchenförmige Cr2N-
Ausscheidungen wurden nur in der Nähe der Wachstumsfront gefunden. Bei einer 
Temperatur <570°C sieht das Gefüge hingegen ganz anders aus. Es entstehen 
dabei neue stängelförmige α-Körner, die lamellares CrN enthalten, nahe der 
Probenoberfläche. 
Die der Literatur entnommenen wesentlichen Eigenschaften von 
tieftemperaturbehandelten austenitischen Stählen mit dabei erzeugter „S-Phase“ sind 
in Anlage 1 zusammengefasst. Es zeigt sich, dass diese Eigenschaften deutlich 
zwischen den einzelnen Publikationen variieren. Für die chemische 
Zusammensetzung der „S-Phase“ konnten maximale Löslichkeiten für Stickstoff von 
bis zu 33 Atom-% [Wil01] und für Kohlenstoff von bis zu 3 Masse-% [Aok01] 
gefunden werden. Die maximal erreichten Härten belaufen sich für die aufgestickten 
Schichten auf 1800 HV0,05 [Sun01/03] und für die aufgekohlten auf 1200 HV0,05 
[Jag01]. Die nitrocarburierten Proben liegen meist dazwischen. Das 
Verschleißverhalten wird durch alle drei thermochemischen Behandlungen deutlich 
gesteigert [Aok01, Bar05, Bea01, Gün99, Nis01, Sun01/02, Sun04], wobei nach dem 
Nitrieren die besten Ergebnisse erzielt werden. Die in der Literatur zu findenden 
Aussagen zum Korrosionsverhalten zeigen bei allen Behandlungen eine 
Verbesserung der Beständigkeit gegen Lochfraßkorrosion [Aok01, Aok02, Lar02/02, 
Män05, Rol01, Spi02, Sun05, Sun05, Zha01]. Bei der allgemein abtragenden 
Korrosion zeigt sich, dass die Behandlungen keinen Einfluss auf die Beständigkeit 
haben. Beim Vorhandensein von Ausscheidungen, bevorzugt bei den 
Nitrierbehandlungen, kommt es zu einer deutlichen Verschlechterung der 
Korrosionseigenschaften [Bla01, Nis01]. Die Gitterparameter werden mit 0,395 nm 
[Nis01, Wil01] für die Stickstoff-S-Phase und 0,370 nm [Chr04/02, Ern07, Sun01/01, 
Yon02] für die Kohlenstoff-S-Phase angegeben. Bei den Eigenspannungen konnten 
Druckspannungen bis zu -8,5 GPa [Chr04/02] für nitrocarburierte Proben gefunden 
werden. 
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2.3 Diffusion 
2.3.1 Klassische Diffusion 
 
Es gehört zu den elementaren Erkenntnissen, dass in einem System, in welchem 
örtliche Konzentrationsunterschiede vorliegen, ein Transport von Teilchen stattfindet 
mit dem Bestreben , die Konzentration auszugleichen. Dieser Materietransport wird 
allgemein als Diffusion bezeichnet. Er tritt grundsätzlich in jedem Aggregatzustand 
auf, ist aber von System zu System in der Regel sehr unterschiedlich [Heu92]. Die 




Abbildung 8: Unterschiedliche Diffusions-
geschwindigkeiten der 
Diffusionsprozesse am Beispiel 
von Thorium in Wolfram [Sch96] 
 
Abhängig ob die Atome durch das Strukturinnere oder entlang von Grenzflächen 
wandern, spricht man von Volumendiffusion oder von Grenzflächendiffusion, wobei 
die noch in Oberflächen- oder Korngrenzendiffusion unterteilt werden kann. Da die 
Bausteine in den Grenzflächen weniger fest gebunden sind und Grenzflächen stets 
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stärker gestörte Bereiche darstellen, ist die für die Aktivierung der Grenzflächen-
diffusion nötige Energie kleiner. Dementsprechend ist die Diffusionsgeschwindigkeit, 
insbesondere bei mittleren und tiefen Temperaturen, um ein vielfaches höher als bei 
der Volumendiffusion (siehe Abbildung 8) [Sch96]. 
Obwohl die Volumendiffusion die geringste Geschwindigkeit besitzt, leistet sie bei 
denen hier in der Arbeit vorliegenden Versuchswerkstoffen den größten Beitrag. Die 
Volumendiffusion erfolgt durch den Leerstellen-, Zwischengitter- und 
Ringtauschmechanismus, wobei der Leerstellenmechanismus der dominierende 
Effekt bei dichtest gepackten, defektarmen Metallen ist. 




dxmxcxj iiii ⋅−=        (5) 
 
wobei ji die Diffusionsstromdichte, ci die Konzentration, mi die thermische 
Beweglichkeit, Gi das chemische Potential des diffundierenden Elements i ist und x 
die Länge beschreibt. Das Fick’sche Gesetz beschreibt aber nur einen stationären 





Der Trapping-Mechanismus ist ein Diffusionsvorgang, bei dem die Atome in so 
genannten Fallen eingefangen werden (engl. trapping). Dieser ist beim 
Stickstofftransport in austenitischen Stählen von großer Bedeutung. Charakteristisch 
für diese Diffusionart ist die Tatsache, dass zwei unterschiedliche Mechanismen in 
der Matrix wirken. Wobei der eine als „Trap site“ (Teilcheneinfangmechanismus) und 
der andere als „Diffusion site“  (Diffusionsmechanismus) bezeichnet wird (siehe 
Abbildung 9).  
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Abbildung 9:Schematische Darstellung des Trapping-Modells [Par00] 
 
Diese sich in den „Trap sites“ befindenden Atome nehmen nur noch gehemmt an der 
Diffusion teil, wenn die Behandlungstemperatur nicht mehr ansteigen sollte. Als 
Teilchensenken, wie die „Trap sites“ auch genannt werden können, kommt im Stahl 
Chrom in betracht, da er eine hohe Affinität zum Stickstoff aufweist und im größeren 
Maße vorliegt. Es gibt auch die Möglichkeit, dass vorhandene Defektstrukturen 
Teilchensenken darstellen. Auch eine Einlagerung auf speziellen 
Zwischengitterplätzen kann wie ein Teilcheneinfang wirken [Mül02]. 
Im Falle des Trappings gibt es zwar eine Gleichung für die Diffusion des Stickstoffes 
im Ganzen aber nicht für die unterschiedlichen Stadien. Berücksichtigt man nun, 
dass der Stickstoff auf den „Diffusion sites“ diffundieren kann und die Diffussion auf 



















δ =+=     (6) 
 
wobei Nd(x,t) und Nt(x,t) die zeit- und den abstandsabhängigen Konzentrationen von 
Stickstoff auf den „Diffusion sites“ bzw. den „Trap sites“ beschreiben. Geht man 
weiter davon aus, dass: 
? nur ein Typ von „Trap sites“ existiert, 
? die Konzentration dieser „Trap sites“ über der Zeit und Tiefe konstant ist, 
? jede „Trap site“ nur ein Atom binden kann, 
? die Energie für das Herausbewegen des Atoms aus dem „Trap site“  
unabhängig von der Anzahl der besetzten Stellen ist, 
? ein lokales Gleichgewicht zwischen Stickstoff auf den Diffusionsplätzen und 
Stickstoff auf den „Trap sites besteht, 
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? das Einfangen und Herauslösen aus den „Trap sites“ diffusionsgesteuert ist, 















δ     (7) 
 
Dabei wird die Konzentration der „Trap sites“ in der Matrix durch Ht(x,t) beschrieben, 
kd?t und kt?d sind Konstanten, die das Wandern des Stickstoffes von einem 
Diffusionsplatz auf ein „Trap site“ und umgekehrt darstellen. Das Trapping-Modell 
kann zwar mittels der Gleichungen (6) und (7) gut beschrieben werden, ist aber 
mittels analytischer Methoden nicht lösbar.  
 
 
Abbildung 10: Schematisches Konzentrationsprofil für Stickstoff in 
austenitischen Stählen [Mül02] 
 
Es ist aber möglich das Konzentrationsprofil in zwei Bereiche einzuteilen, wobei für 
den ersten Teil die Fehlerfunktion eine hinreichend genaue Beschreibung liefert und 
der zweite Bereich durch eine Exponentialfunktion beschrieben werden kann (siehe 
Abbildung 10) [Par00]. 
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3 Präzisierung der Aufgabenstellung 
 
Aus der Sichtung der Literatur ergaben sich folgende offene Problemstellungen: 
• Widersprüche der Struktur des expandierten Austenits 
• Legierungseinfluss auf die Eigenschaften der S-Phase  
• Struktureller Zusammenhang zwischen Ausscheidungsverhalten und 
Korrosion 
• Wechselwirkung zwischen Stickstoff und Kohlenstoff (Einfluss auf die 
Schichtbildung) 
Daher war es Ziel dieser Arbeit, eine umfassende Charakterisierung der durch 
gezielte thermochemische Tieftemperaturbehandlung von rost- und 
säurebeständigen Stählen (z.B. 1.4404) entstandenen Schicht zu geben. Diese so 
erzeugten Schichten dienen in erster Linie der Verbesserung des 
Verschleißverhaltens. Die hohe Härte der sogenannten „S-Phase“ basiert auf einer 
Gitteraufweitung durch interstitiell eingelagerte Atome in den Oktaederlücken, sowie 
entstehende Ausscheidungen von Chromnitriden und/oder -carbiden bei hohen 
Temperaturen bzw. langen Behandlungszeiten. Die damit verbundene 
Chromverarmung führt jedoch zu einer deutlichen Verschlechterung des 
Korrosionsverhaltens und sollte daher vermieden werden. Zu den 
behandlungsbedingten strukturellen Veränderungen konnten bisher nur wenige 
konkrete Aussagen gefunden werden. 
Somit ergaben sich folgende Ziele der Arbeit: 
• Es sind durch gezielte Nitrier-, Carburier- und Nitrocarburierbehandlungen 
Probenzustände an dem austenitischen Stahl 1.4404 herzustellen, die sich 
entlang der in der Literatur zu findenden Stabilitätskurven (siehe Seite 11) 
orientieren. Dabei ist es wichtig, dass die Proben einen gezielten 
ausscheidungsfreien Zustand besitzen, wobei  aber auch Zustände erzeugt 
werden sollen, die beginnende und fortschreitende Ausscheidungen 
aufweisen.  
• Untersuchung der Wirkmechanismen von Stickstoff und Kohlenstoff und deren 
Wechselwirkung untereinander bei einer gezielten Duplexbehandlung 
• Diese Behandlungen sollen gleichzeitig auch an einer zweiten austenitischen 
Legierung 1.4301 (unterschiedlicher Cr- und Ni-Gehalt) und einer 
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zweiphasigen ferritisch-austenitischen Legierung 1.4462 durchgeführt werden, 
um den Einfluss der Legierungselemente zu untersuchen. 
• Interpretation des von den Behandlungsbedingungen abhängigen 
Korrosionsverhaltens aus der Struktur 
Diese so erzeugten Proben werden dann hinsichtlich ihres Schichtaufbaus und der 
Stabilität der S-Phase untersucht. Dabei sollen die Ergebnisse aus den 
röntgenographischen Untersuchungen aber auch die Beurteilung der Schichten im 
TEM nähere Aussagen zur Struktur der S-Phase bringen. Zur Messung der einzelnen 
Winkellagen werden einerseits Verfahren mit unterschiedlichen Eindringtiefen (XRD 
und GAXRD) und andererseits Verfahren mit unterschiedlichen Röntgenstrahlungen 
angewandt. 
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4 Experimentelles 
4.1 Werkstoffauswahl und Probenvorbereitung 
 
Als Substratwerkstoff für die Herstellung der Randschichten kam der austenitische 
Stahl 1.4404 (AISI 316L; X2CrNiMo17-12-2) mit der in Tabelle 1 dargestellten 
chemischen Zusammensetzung zur Anwendung. Des Weiteren wurden bei 
verschiedenen, vergleichenden Untersuchungen zusätzlich der Austenit 1.4301 
(X2CrNi18-10) und der ferritisch-austenitische Stahl 1.4462 (X2CrNiMo22-5-3) als 
Substratwerkstoffe genutzt. Die chemische Analyse erfolgte mittels eines 
Röntgenspektrometers SRS300.  
 
Tabelle 1: Chemische Zusammensetzungen der untersuchten Stähle 
Stahl Chemische Zusammensetzung [Masse-%] 
Werkstoffnummer C Cr Ni Mn Mo Ti 
1.4404 0,025 16,92 10,29 1,80 2,11 30 ppm 
1.4301 0,022 18,30 8,64 0,79 0,42 720 ppm 
1.4462 0,025 20,88 4,97 1,78 2,82 25 ppm 
 
Die verschiedenen Gefüge und deren Eigenschaften von den untersuchten 
Substratwerkstoffen sind in Tabelle 2 dargestellt. 
Für alle durchgeführten Untersuchungen wurden planparallele zylindrische Proben 
mit einem Durchmesser von 24 mm und einer Mindesthöhe von 11 mm gefertigt. Alle 
Proben wurden mit einer Bohrung und Schraubgewinde versehen, da dies für die 
Probenhalterung der Korrosionsuntersuchungen nötig war. Die Vorbehandlung stellte 
ein Planschleifen bis zur Schleifpapiergüte 1000 dar. Maximal 2 Stunden vor der 
thermisch-chemischen Behandlung wurden die Proben beidseitig mit der 
Schleifpapiergüte 1200 aktiviert und im Ultraschallbad mit Aceton gereinigt. Dadurch 
wurde ein definierter Ausgangszustand eingestellt.  
An den Proben wurde vor und nach der Behandlung die Oberflächenrauheit mittels 
Perthometer bestimmt. 
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Tabelle 2: Gefüge und Eigenschaften der Stähle 1.4404, 1.4301 und 1.4462 
 
1.4404 
? mittlere Sehnenlänge [μm]: 
37,98 
? Standardabweichung [μm]: 
24,67 
? δ - Ferrit [%]: 1 




? mittlere Sehnenlänge [μm]: 
k.A. 
? Standardabweichung [μm]: 
k.A. 
? δ - Ferrit [%]: k.A. 
? Härte: 209 HV0,01 
 
1.4462 
? mittlere Sehnenlänge [μm] 
12,58 
? Standardabweichung [μm] 
8,34  
? Ferrit [%] 63,84 
? Austenit [%] 36,16 
? Härte: 279 HV0,01 
 
4.2 Thermochemische Behandlungen 
 
Eine Übersicht aller im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Behandlungen ist in 
Anlage 2 dargestellt, wobei im Folgenden ein kurzer Überblick der jeweiligen 
genutzten Verfahren und Parameter gegeben wird. Für weitergehende Informationen 
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zu den thermochemischen Behandlungen wird auszugsweise auf die nachfolgende 




Die Plasmanitrierung (PN) der Proben wurde in einer gepulsten Plasmaanlage der 
Firma Eltropuls durchgeführt. 
Die Behandlungsparameter betrugen 520 – 550 V in einer Atmosphäre von 30 % H2 
und 70 % N2 bei 300 Pa. Die Behandlungen wurden bei 400°C bis 460°C und 




Die Plasmacarburierbehandlung (PC) erfolgten ebenfalls in der oben beschriebenen 
Anlage bei Gaszusammensetzungen von 98 % H2 und 2 % CH4. Die 
Behandlungstemperaturen lagen bei 400°C, 420°C und 460°C bei Haltezeiten von 10 




Die Kombination aus Plasmanitrieren und Plasmacarburieren (PNC) erfolgte 
ebenfalls in der oben genannten Plasmaanlage. Für diese Behandlung kamen 
verschiedene Gaszusammensetzungen mit einem CH4-Gehalt von 1 % bis 15 % und 
99 % bis 85 % N2 zum Einsatz. Diese Behandlungen wurden bei 400°C bis 460°C 




Weiterhin wurde das Gasoxinitrieren (GON) eingesetzt, da es mittels konventionellen 
Gasnitrierens nahezu unmöglich ist, die passiven rost- und säurebeständigen Stähle 
aufzusticken. Die Behandlung erfolgte in einem konventionellen Kammerofen. Dazu 
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wurden die Proben zu Beginn mit einer hohen Oxidationskennzahl beaufschlagt, 
damit sich die Passivschicht in Fe3O4 umwandeln kann und somit die 
Stickstoffaufnahme deutlich verbessert wird. Der eigentliche Versuch wurde bei ca. 
KN=20 und KO=0,2 durchgeführt. Zum Teil wurde gegen Ende der Versuche KO 
gegen 0 gefahren, damit eine Umwandlung der Oxidschicht in Eisennitrid erfolgte. 
Die Behandlungstemperaturen lagen zwischen 400°C und 460°C bei 
Behandlungszeiten von 2 bis 54 Stunden.  
 
4.3 Metallographische Untersuchung 
4.3.1 Präparation und Lichtmikroskopie 
 
Für die metallographischen Untersuchungen wurden die Proben zuerst getrennt und 
anschließend im Ultraschall-Bad gereinigt. Um ein Ausplatzen der Schicht zu 
vermeiden und eine bessere Randschärfe zu erhalten, wurden die behandelten 
Proben zusätzlich elektrochemisch vernickelt. Das anschließende Warmeinbetten 
erfolgte mit den Einbettmitteln Durofast (für hohe Randschärfe) und Multifast (zum 
Auffüllen) von Struers. Das Läppen und Polieren der Proben erfolgte mit einer 
Schleif- und Poliermaschine Rotopol der Firma Struers. Die detaillierten 
Arbeitsschritte für die Präparation sind in Tabelle 3 dargestellt. Anschließend wurden 
die Proben mit der Farbätzung Beraha 2 angeätzt, wobei die lichtmikroskopische 
Beurteilung der Querschliffe an einem Neophot 30 erfolgte. 
 
Tabelle 3: Präparationsanleitung 
Präparationsschritt Papier / Tuch Umdrehung / Druck / Zeit 
1. Schleifen SiC 320 - 1200 300 U/min / <15 N je Probe / 1,5 min 
2. Polieren MD-PAN 6 µm 150 U/min / <10-20 N je Probe / 5 min 
3. Polieren MD-DAC 3 µm 150 U/min / <10-20 N je Probe / 5 min 
4. Polieren MD-NAP 1 µm 150 U/min / <10-20 N je Probe / 7 min 
5. Polieren MD-CHEM OPS 150 U/min / ½ min OPS bei10 N je Probe 
+ ½- min mit H2O bei 5 N je Probe 
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4.3.2 Bestimmung der chemischen Zusammensetzung mittels GDOS und 
Mikrosonde 
 
Die Glimmentladungspektroskopie (GDOS „Leco SPECTRU-MAT 750“) diente der 
Ermittlung der chemischen Zusammensetzung der Nitrierschicht. Entwickelt wurde 
die GDOS zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung metallischer 
Werkstoffe. Technologische Grundlage des metall- und oberflächenanalytischen 
Verfahrens ist eine Gasentladungslampe als Zerstäubungs- und Anregungsquelle, in 
der die Probe durch Argonionen annähernd planparallel abgesputtert wird. Die 
detaillierte Beschreibung dieses Verfahrens kann in der Literatur [z.B. Asa00, Hun95] 
nachgelesen werden. 
Weiterhin wurden in metallographisch präparierten Querschliffen des Stahles 1.4462 
Linienscans mittels der Elektronenstrahlmikrosonde (JXA 8900 RL) durchgeführt, um 
Aufschlüsse über die Elementverteilung von Stickstoff bzw. Kohlenstoff innerhalb der 




Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen (REM) der thermochemisch 
behandelten Proben erfolgten am Gerät DSM 960 der Firma Zeiss. Damit wurden die 
Schadensmechanismen nach den Verschleißversuchen anhand der erzeugten 
Verschleißspuren beurteilt.  
 
4.3.4 Transmissionselektronenmikroskopie 
4.3.4.1 Grundlagen der Transmissionselektronenmikroskopie zur Untersuchung der 
Verzerrungszustände 
Der grundlegende Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskopes  (TEM) und 
dessen Funktionsweise kann unter anderem in [Blu96, Hun95, Sch05] nachgelesen 
werden. An dieser Stelle soll nur zum besseren Verständnis der Ergebnisse ein 
kurzer Abriss zur Bestimmung der Verzerrungszustände und der dazu notwendigen 
konvergenten Beugung  gegeben werden. 
 
4 Experimentelles  25 
Konvergente Beugung: 
Zur quantitativen Bestimmung der Verzerrungszustände bzw. der Mikrostruktur in der 
Nitrierschicht (expandierter Austenit) eines korrosionsbeständigen Austenits, die im 
Rahmen dieser Arbeit betrachtet werden sollen, dienen HOLZ-Linienmuster. Diese 
werden mit Hilfe der konvergenten Elektronenbeugung aufgenommen. Die 
konvergente Elektronenbeugung (convergent beam electron diffraction, kurz: CBED) 
ist ein vielseitiges Instrument zur Untersuchung der Kristallstruktur eines Werkstoffes. 
Der große Vorteil dieser Methode liegt dabei in der erreichten hohen Auflösung von 
wenigen Nanometern, die mit anderen Methoden wie z.B. der Röntgenbeugung nicht 
möglich sind. Mit Hilfe der CBED-Technik können eine Reihe von unterschiedlichen 
Informationen über das untersuchte Kristallsystem gewonnen werden. So können für 
das untersuchte Material die Kristallsymmetrie, die Raumgruppe sowie die 
Strukturfaktoren bestimmt werden. Ebenfalls ist die Analyse von Kristallfehlern wie 
z.B. Versetzungen und Stapelfehlern, oder die Untersuchung von 
Phasengrenzflächen möglich [Gro99]. 
 
Entstehung des Holzlinienmusters: 
Das Skalarprodukt eines Translationsvektors rr
r  des Kristallgitters mit einem Vektor 
gr  des reziproken Gitters 
 
 Nolnkmhrg r =++=⋅ rr         (8) 
 
ist immer eine ganze Zahl N. Wenn gilt N = 0, dann liegen alle Vektoren gr  in einer 
Ebene durch den Ursprung des reziproken Gitters und stehen senkrecht auf der sog. 
Zonenachse (ZA) rr
r . Die Ebenenscharen, die zu diesen reziproken Vektoren gr  
gehören, haben die Zonenachse als gemeinsame Schnittlinie. Die von Vektoren gr  
aufgespannte Ebene im reziproken Gitter wird als Zero Order Laue Zone (ZOLZ) 
bezeichnet. Die First Order Laue Zone (FOLZ) und die Higher Order Laue Zone 
(HOLZ) liegen parallel zur ZOLZ mit Werten N=1,2... für das obige Skalarprodukt. 
Das Zustandekommen von Beugungsscheiben bei einer konvergenten Beleuchtung 
lässt sich am einfachsten mit der Ewaldkonstruktion im reziproken Gitter 
veranschaulichen (Abbildung 11) [Raf07, Völ97]. 
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Abbildung 11: Anregung von HOLZ-Reflexen im konvergenten Elektronenstrahl [Völ97]. 
 
Bei der konvergenten Beugung führt die kegelförmige Einstrahlung dazu, dass alle 
reziproken Gitterpunkte zur Beugung kommen, die zwischen den begrenzenden 
Ewaldkugeln liegen. Niedrig indizierte Gitterpunkte gr , die nahe dem Ursprung in der 
ZOLZ liegen, werden von allen Ewaldkugeln geschnitten, d.h. alle Strahlen des 
Einstrahlkegels werden in die zu gr  gehörende Beugungsscheibe gestreut, die 
Beugungsscheibe ist vollständig mit Intensität ausgefüllt. Gitterpunkte, die zu HOLZ-
Zonen gehören, werden nur von einigen Ewaldkugeln geschnitten, die hier 
zugehörigen Beugungsscheiben sind infolgedessen nicht mit Intensität gefüllt, die 
HOLZ-Reflexe bilden im CBED-Muster helle Linien und werden, nach der 
Nomenklatur wie sie D. B. Williams et al. [Wil96] benutzen, excess-HOLZ-Linien 
genannt. 
Die feinen, dunklen Linien werden, nach dieser Nomenklatur deficient-HOLZ-Linien 
oder kurz HOLZ-Linien genannt. Sie kommen dadurch zustande, dass die in die 
HOLZ-Reflexe gestreute Intensität in der zentralen Scheibe fehlt. Die 
charakteristische Konfiguration der HOLZ-Linien an einer bestimmten 
Einstrahlrichtung bzw. Zonenachse nennt man im Englischen Zone Axis Pattern 
(ZAP). In der Messung der genauen Lagen der HOLZ-Linien liegt der Schlüssel zur 
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Gewinnung der Gitterparameter. Die Lage der HOLZ-Linien in einem ZAP ist nicht 
nur von den Gitterparametern und der Beschleunigungsspannung abhängig, sondern 
auch vom Kristallpotential bzw. den Potentialkoeffizienten Vg.  Veranschaulichen lässt 
sich dies an der Konstruktion der Dispersionsflächen in Abbildung 11. 
 
 
Abbildung 12: Schematische Darstellung der dynamischen Verschiebung von HOLZ-Linien 
[Gro99]. 
 
Im kinematischen Fall des leeren Gitters sind die Strukturfaktoren Ug=0 und die 
Ewaldkreise um die reziproken Gitterpunkte legen die erlaubten Wellenvektoren fest. 
Der Ewaldkreis um den FOLZ-Reflex H in Abbildung 12 schneidet den Ewaldkreis um 
den Ursprung 0 im Punkt P. Der kinematische Wellenvektor kink0  führt zu der 
gestrichelt gezeichneten HOLZ-Linie. 
Für endliche Potentialkoeffizienten Vg≠0 spalten die Ewaldkreise aufgrund der 
dynamischen Wechselwirkung zu den Dispersionsflächen γ1 und γ2 auf. Da die zu 
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den HOLZ-Reflexen gehörenden Potentialkoeffizienten klein sind, kann für sie 
weiterhin die kinematische Näherung herangezogen werden. Der Ewaldkreis um H 
schneidet die Dispersionsfläche γ1 nunmehr im Punkt P´. Der Ursprung des realen 
Wellenvektors keff liegt damit auch im Punkt P´, was zu einer Verschiebung der 
HOLZ-Linie in dem zentralen Beugungsscheibchen führt. 
 
Bestimmung der Verzerrungszustände: 
Die hohe laterale Auflösung der CBED-Methode ist bei der Bestimmung lokaler 
Verzerrungen und Gitterparameter von großem Vorteil. Eine Analyse der HOLZ-
Linien des zentralen Beugungsscheibchens zeigt, dass bereits bei kleinen 
Änderungen der Gitterparameter deutliche Verschiebungen im Linienmuster 
auftreten. Das Grundprinzip der Analyse von HOLZ-Linien beruht bei fast allen in der 
Literatur beschriebenen Methoden auf einem Vergleich experimentell 
aufgenommener HOLZ-Linienmuster mit rechnerischen Simulationen des Musters. 
Durch eine systematische Variation der für die Simulation verwendeten 
Eingabeparameter werden die Gitterparameter bestimmt, welche die beste 
Übereinstimmung mit dem experimentellen Linienmuster liefern [Gro99]. 
B. von Großmann [Gro99] benutzte in seiner Dissertation „Mikrostrukturelle 
Bestimmung der lokalen Belastung in einkristallinen Turbinenschaufeln aus 
Nickelbasis- Superlegierungen für die dynamische Simulation der Beugungsmuster“  
ein Programm aus dem Programmpaket EMS von P. Stadelmann. Er verglich zum 
einen die Übereinstimmung von simulierten und experimentellen Patterns und zum 
anderen nutzte er die Methode des Ausmessens geeigneter Strecken zwischen 
Kreuzungspunkten von HOLZ-Linien oder der davon eingegrenzten Flächen. R.Völkl 
[Völ97] nutzte in seiner Dissertation eine andere Methode zur Messung der 
Fehlpassung in kommerziellen Nickelbasissuperlegierungen. Er entwickelte ein 
neues Computerprogramm, dass so genannte ImageCBED++. Dabei digitalisiert eine 
am TEM angebrachte Kamera mit angeschlossenem Framegrabber das HOLZ-
Linienbild. Nach einer vorausgehenden Bildaufarbeitung hilft eine spezielle Routine 
aus ImageCBED++, die genauen Geradenparameter der HOLZ-Linien zu ermitteln. 
Anschließend werden die Abstände zwischen Kreuzungspunkten der HOLZ-Linien im 
experimentellen CBED-Bild berechnet und mit den entsprechenden Abständen einer 
kinematischen Simulation verglichen. ImageCBED++ variiert die Gitterparameter 
solange, bis eine kinematische Simulation gefunden ist, die mit dem experimentellen 
Bild am besten übereinstimmt. 
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4.3.4.2 Durchführung der Untersuchungen 
Für die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen (TEM) wurden ein 
JEM 2010FEF der Firma Jeol mit 200 kV Beschleunigungsspannung verwendet.  
Da sich die zu untersuchende Struktur in einem sehr dünnen Oberflächenbereich 
befand, wie das bei Nitrierschichten der Fall ist, wurden zwei gleichartige 
Probenstücke face-to-face gegeneinander geklebt, um die Präparationschancen und 
die Handhabbarkeit zu verbessern. Dies geschaht durch das aufeinander kleben 
zweier dünner Plättchen aus der Randschicht, welche zur Stabilisierung bei der 
Präparation in ein Metallröhrchen eingeklebt wurden (Abbildung 13).  
 
 
Abbildung 13: Schema des Probeneinbettröhrchens (1 Metallröhrchen, 2 Zylinder mit Spalt, 3 
Probenplättchen) 
 
Nach diesen Vorpräparationsmaßnahmen begann nun die eigentliche Präparation 
einer 100 - 150 µm dünnen Folie. Dazu wird das Röhrchen mithilfe der 
Präzisionsdrahtsäge in dünne Scheibchen gesägt und auf einen Probenträger 
geklebt, geschliffen und mit 6 micron Diamant-Suspensionen poliert.  Anschließend 
wurde im Zentrum der Probe weiteres Material mit einem Konkavschleifgerät 
(„Dimpler“) abgetragen, bis die Restdicke im Bereich von 10 µm bis 50 µm lag. Die 
erreichbare Restdicke hängt von der Stabilität des Probenmaterials ab. Die 
endgültige Dünnung der Probe bis zur Elektronentransparenz erfolgt durch 
Ionendünnung.  
Unter Ionendünnung versteht man den Beschuss der Proben mit Argon-Ionen. Die 
Ionen tragen dabei von der Präparationsoberfläche Material ab, der Rand des dabei 
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entstehenden Loches ist, bedingt durch den flachen Beschusswinkel (4°-8°), für 
TEM-Untersuchungen durchstrahlbar dünn.  
Parallel dazu wurden ebenfalls Proben mit der Focussed Ion Beam (FIB) präpariert 
(siehe Abbildung 14). Es wurden dafür dünne Scheiben senkrecht zur Oberfläche 
von ausgewählten Proben abgetrennt, die dann zusätzlich noch bis auf eine Dicke 
von ca. 40 µm gedünnt werden mussten. Die so entstandenen Folien konnten nun 
nach Aufbringen einer dünnen Schicht Platin an der Kante (zum Schutz vor 









Abbildung 14: Probenpräparation mittels FIB an einer nitrierten Probe aus 1.4404 
 
4.4 Ermittlung der Härte 
 
An den modifizierten Randschichten wurden die Oberflächenhärte und der Verlauf 
der Härte in Abhängigkeit des Abstands von der Oberfläche ermittelt. In beiden 
Fällen sind das Verfahren zur Ermittlung der MARTENS-Härte und das Prüfverfahren 
nach VICKERS zum Einsatz gekommen. In beiden Prüfvarianten wurde ein 
Vickersdiamant verwendet. Die Ermittlung der Vickershärte erfolgte durch das 
Ausmessen der Diagonalen des Eindruckes nach einer Belastungszeit von 
10 Sekunden. Die Martenshärte wird über die maximale Eindringtiefe des Indenters 
bestimmt und ist der Quotient aus der wirkenden Prüfkraft bezogen auf die 
Kontaktfläche zwischen Eindringkörper und Prüfling. Dabei wurde innerhalb von 30 
Sekunden die Kraft schrittweise bis zur Maximalkraft erhöht und nach Erreichen der 
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Maximalkraft wieder abgesenkt. Die Gesamtzeit betrug mit Entlastung 60 Sekunden. 
Im Fall der Oberflächenhärte wurde versucht die Prüfkraft so zu wählen, dass die 
Eindringtiefe nicht größer als 1/10 der Schichtdicke beträgt, dabei aber das 20-fache 
des Mittenrauhwertes Ra überschreitet. Aus den Vorversuchen ergab sich eine 
Prüfkraft von 250 mN. Zur Ermittlung der Härtewerte wurden bei jedem Verfahren 20 
Einzeleindrücke gesetzt. Dabei wurden der Maximal- und der Minimalwert nicht in die 
Mittelwertsbildung einbezogen. So konnte ein Mittelwert für die Oberflächenhärte 
nach MARTENS und VICKERS aus 18 Einzeleindrücken bestimmt werden. 
Zur Aufnahme der Härte-Tiefe-Kurven wurden polierte Proben verwendet. Um 
Abrundungen an den Rändern der Querschliffe zu vermeiden, wurde die Zeit der 
Endpolitur auf 5 Minuten verkürzt. Für die Härtemessung war die Prüfkraft so zu 
wählen, dass pro Mikrometer Schichtdicke ein Mittelwert aus einer hinreichend 
großen Anzahl von Einzeleindrücken ermittelt werden konnte. Dies hatte den Zweck, 
die Gradientenschicht selber durch möglichst enge Schritttiefen zu charakterisieren 
und besonders den Verlauf des Härteabfalls am Übergang zum Substrat genau zu 
beschreiben. Die Prüfkraft wurde auf der Grundlage von Vorversuchen nach dem 
MARTENS-Härteprüfverfahren mit 20 mN ausgewählt. 
 
4.5 Verschleißprüfung mittels Kugel-Scheibe-Versuch 
 
Die Verschleißversuche wurden an jeweils 10 Oberflächen (2 pro Probe) an einem 
Tribometer des Herstellers WAZAU nach dem Kugel-Scheibe-Prinzip durchgeführt. 
Eine eingespannte Wolframkarbid-Kugel (Durchmesser 6 mm) bewegte sich auf 
einer Kreisbahn mit dem Durchmesser dV = 1 cm über eine Strecke von sV = 500 m 
auf der Probenoberfläche. Das ganze System wurde ohne Einbringen eines 
Zwischenstoffs zur Simulierung einer trockenen Gleitreibung betrieben. Die 
Normalkraft FN betrug 20 N und die Geschwindigkeit lag bei vV = 0,04 m/s. Diese 
beiden Parameter wurden über den gesamten Versuchsverlauf bei allen 
Probenzuständen konstant gehalten, sodass eine Vergleichbarkeit gegeben ist. Die 
Temperatur (25±1°C) und die Luftfeuchtigkeit (49±2 %) in der Versuchskammer sind 
auf ihre Konstanz hin überprüft wurden. Vor bzw. nach jedem Versuch wurden alle 
Proben und deren Gegenkörper gründlich mit Aceton in einem Ultraschallbad 
gereinigt. 
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Abbildung 15: Prinzip des Kugel-Scheibe-Versuches in Anlehnung an DIN 50 324 und verwendete 
Versuchsparameter [DIN92] 
 
Die Ermittlung des volumetrischen Verschleißbetrages (WV) nach DIN 50 321 des 
Grundkörpers erfolgte über eine laseroptische Abtastung (UBM). Die 
Verschleißspuren wurden an jeweils 4 Stellen quer zur Gleitrichtung ausgemessen. 
Dadurch konnte die Querschnittsfläche der Verschleißspur (planimetrischer 
Verschleißbetrag Wq nach DIN 50 324) erfasst (Abbildung 16) und daraus das 
Abtragsvolumen über die gesamte Spur nach Gleichung (9) bestimmt werden.  
 
 qVV WdW ⋅⋅= π          (9) 
 
Aus dem Abtrag WV ist die auf die Normalkraft bezogene Verschleißrate kV nach 





Wk ⋅=            (10) 
 
Vergleichend wurden im Querschliff die Schichtdicken in den Verschleißspuren 
ausgemessen. 
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Abbildung 16: Vermessung der Verschleißspuren 
mittels laseroptischem Abtastverfahren 
 
Zur Bestimmung des Verschleißmechanismus wurden exemplarisch 
charakteristische Spuren im REM untersucht und die Beobachtungen mit 
Literaturangaben verglichen. 
 
4.6 Röntgenographische Untersuchung der Gradientenschichten 
4.6.1 Allgemeines zur Röntgenbeugung 
 
Die Grundlage der Röntgenbeugung bildet das Braggsche Gesetz, welches die 
elastische Streuung der Strahlen am Kristallgitter beschreibt [Ask96]. Wenn also ein 
Röntgenstrahl mit der Wellenlänge λ unter dem Winkel Θ auf eine Gitterebene mit 
dem Ebenenabstand dhkl fällt, kommt es zur Reflexion des Strahls. Die Reflexion 
elektromagnetischer Strahlung in Kristallen beruht auf der Wechselwirkung der 
Strahlung mit der Elektronenhülle. Zum Verständnis der Braggschen Gleichung 
genügt es aber, die Gitterebenen als halbdurchlässigen Spiegel für die 
Röntgenstrahlung zu betrachten. Denn nur dann, wenn die gebeugte Strahlung von 
parallelen Ebenen sich in Phase befindet, kommt es zu einer reflektierenden 
Intensität. Existiert ein Phasenunterschied zwischen gebeugten Strahlen von 
parallelen Ebenen, dann gibt es wegen der vielen Netzebenen, an denen Beugung 
erfolgt, immer auch eine zweite gebeugte Welle, die sich mit der ersten bei 
Überlagerung auslöscht.  
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Der Netzebenenabstand d hängt von der Kristallstruktur und von den Miller - Indizes 




ad ++=          (11) 
 
wobei a der Gitterparameter ist. Da der Netzebenenabstand kleiner oder gleich dem 
Gitterparameter ist, erhält man Beugung am Kristallgitter nur, wenn die Wellenlänge 
von gleicher Größenordnung oder kleiner als der Gitterparameter ist [Got98]. 
Wenn ein monochromatischer Röntgenstrahl der Wellenlänge λ mit der 
Anfangsintensität I0 eine Strecke x in einem Material durchläuft, so erfährt er, wie in 
Abbildung 17 gezeigt, längs des Wegstücks dx die Intensitätsabnahme  
 
 dxxIdI )(μ−= .         (12) 
 
 
Abbildung 17: Schwächung des monochromatischen Röntgenstrahls 
 
Dabei ist µ der lineare Schwächungskoeffizient des untersuchten Materials für die 
verwendete Strahlung. Die Gründe für die Intensitätsabnahme sind Absorption, 
Streuung und klassische Beugung. 
Die Eindringtiefe wird von der Geometrie der benutzten Diffraktometereinrichtung 
bestimmt und gibt in Abhängigkeit von Θ und ψ die wirksame Eindringtiefe der 
Strahlung bei der Registrierung von Interferenzlinien an, aus der 63 % der 
abgebeugten Röntgenstrahlung stammt [Eig95/2]. 
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Die Geometrie des symmetrischen Strahlenverlaufs bei einem Ψ− Diffraktometer ist 





cossin ⋅Θ=          (13) 
 
verbunden. Dabei ist ψ der Winkel zwischen der Probennormalen und dem 
Beugungsvektor. Durch die in der Regel hohe Eindringtiefe bei der konventionellen 
Diffraktometrie (Abbildung 18) resultieren Probleme bei der Untersuchung dünner 
Schichten.  
 



























Abbildung 18: Vergleich der Eindringtiefe für XRD und GAXRD bei verschiedenen Kippwinkeln ψ 
 
Insbesonders bei sehr dünnen Schichten sind aufgrund der geringen Weglänge der 
Strahlung in der Schicht nur intensitätsschwache oder gar keine Schichtreflexe zu 
erkennen. Außerdem werden infolge der hohen Eindringtiefe neben den 
interessierenden Schichtinterferenzen auch Substratreflexe registriert, die die 
Auswertung erheblich erschweren können. 
Bei Vorhandensein von Konzentrationsgradienten z.B. bei Stickstoff treten zusätzlich 
Probleme auf. Für die Messung von Gradienten mit Hilfe der Ψ– Diffraktometrie ist 
entweder eine Kombination mit definierten Schichtabträgen erforderlich oder es 
4 Experimentelles  36 
müssen zerstörungsfreie, randabstandsabhängige Messungen durch gezielte 
Veränderung der Eindringtiefe realisiert werden. Hierfür kann entsprechend 
Gleichung (13) die Abhängigkeit der Eindringtiefe vom Glanzwinkel Θ genutzt 
werden, d.h. Gradienten können durch Auswertung verschiedener Reflexe erfasst 
werden. Allerdings ist bei der Ψ−Diffraktometrie die Eindringtiefe auch für kleinere 
Glanzwinkel vergleichsweise hoch, so dass Messungen im oberflächennahen 
Bereich nicht realisierbar sind. Wenn man aber auf einen anderen Versuchsaufbau, 
wie den streifenden Einfall, zurückgreift, kann man die maximale Eindringtiefe τ stark 
herabsetzen. Hierbei wird der Einstrahlwinkel γ des Primärstrahls auf sehr kleine 







−Θ⋅= .        (14) 
 
In Abbildung 18 ist zu sehen, dass die erzielten Eindringtiefen wesentlich geringer als 
beim konventionellen Diffraktometer und abhängig vom Einstrahlwinkel γ sind. 
Außerdem wird deutlich, dass alle Informationen der gemessenen Interferenzen aus 
einer Probentiefe stammen. Somit ist dieses Verfahren für die Messung von sehr 
dünnen Gradientenschichten sehr gut geeignet.  
Eine weitere Möglichkeit zur Beeinflussung der Eindringtiefe besteht durch die 
Variation des Absorptionskoeffizienten µ über: 
 
 ρμμ ⋅= ∗           (15) 
 
wobei µ* der Massenschwächungskoeffizient und ρ die Dichte des untersuchten 
Materials ist. Das bedeutet, dass es bei einer gegebenen Probenzusammensetzung 
durch die Verwendung verschiedener Strahlungsarten (Tabelle 4) mit 
unterschiedlichen Wellenlängen möglich ist, die Eindringtiefe zu verändern. Dies  ist 
jedoch experimentell sehr aufwendig. 
 
Tabelle 4: Übersicht der Schwächungskoeffizienten [Lon62] 
Strahlung Cu Kα  Cr Kα  Co Kα  
µ* [cm²/g] 308 114 59 
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Gleichung (13) zeigt weiterhin, dass eine Kippung der Probe um den Winkel ψ zur 
Variation der Eindringtiefe genutzt werden kann. 
Trotz dieser prinzipiellen Möglichkeiten sind die genannten Methoden zur Messung 
von Gradienten mittels der Ψ– Diffraktometrie nur bedingt geeignet, um dicht 
beieinander liegende, tiefenabhängige Messwerte über die gesamte Schichtdicke zu 
erhalten. 
Für die Strukturmessung stehen unterschiedliche Diffraktometer mit verschiedenen 
Strahlenverläufen zur Verfügung. Als erstes wäre das konventionelle 
Röntgendiffraktometer in der Bragg - Brentano - Fokussierung (XRD) zu nennen. Bei 
dieser Anordnung befindet sich die Probe in der Mitte des Messkreises, welcher vom 




Abbildung 19: Prinzip des XRD (a) Diffraktometeranordnung, (b) symmetrischer Strahlenverlauf 
[Fis98] 
 
Die Probe und der Detektor sind in der Bewegung miteinander gekoppelt. Der 
Primärstrahl s0 trifft stets unter dem gleichen Winkel Θ auf die Probenoberfläche, wie 
der reflektierte Strahl s die Probe verlässt, so dass ein symmetrischer Strahlengang 
entsteht.  
Eine weitere Art des Diffraktometers arbeitet mit Röntgenbeugung unter streifendem 
Einfall (GAXRD). Diese ist in Abbildung 20 dargestellt. Im Unterschied zur Bragg - 
Brentano - Diffraktometrie ist der Fokussierungskreis mit dem Messkreis identisch. 
Die Probe bleibt während der Messung ortsfest, während sich der Detektor entlang 
des Fokussierungskreises bewegt und dabei in jeder Position zur Probe ausgerichtet 
ist. Im Idealfall sollte die Probe eine Krümmung aufweisen, die dem Radius des 
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Fokussierungskreises entspricht. In der Regel werden jedoch ebene Proben 
verwendet, die den Fokussierungskreis tangieren. 
 
 
Abbildung 20: Seemann - Bohlin - Diffraktometer [Raf03] 
 
Der wesentliche Vorteil der Seemann - Bohlin - Diffraktometrie besteht in der 




Abbildung 21: Asymmetrischer Strahlenverlauf bei 
streifendem Strahleneinfall [Fis98] 
 
Der Primärstrahl s0 fällt unter einem kleinen Einstrahlwinkel γ, der als Winkel 
zwischen dem Zentralstrahl des Primärstrahlbündels und der Tangente an den 
Fokussierungskreis definiert ist, auf die Probe. Der reflektierte Strahl s verlässt die 
Probe unter dem Winkel (2Θ−γ). 
Vorteilhaft in der Seemann - Bohlin - Diffraktometrie sind die relativ hohen 
Interferenzintensitäten, die auf einen geringen Abstand zwischen Röhrenfokus und 
Probe, auf einen kleinen Diffraktometerradius sowie auf hohe Strahldivergenzen 
zurückzuführen sind. 
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Während in der Bragg - Brentano - Diffraktometrie die Reflexe von Netzebenen 
stammen, die parallel zur Probenoberfläche liegen, schließen die reflexionsfähigen 
Netzebenen in der Seemann - Bohlin - Diffraktometrie mit der Probenoberfläche 
einen Verkippungswinkel Ψ mit 
 
 γψ −Θ= )()( hklhkl          (16) 
 
ein. Dies ist vorteilhaft für die Ermittlung von Eigenspannungen. Da während der 
Messung im gesamten Glanzwinkelbereich bei feststehender Probe gleichzeitig 
mehrere Netzebenen unter ihren jeweiligen Verkippungswinkeln zur Reflexion 
kommen, entfällt eine aufwendige Probenkippung, wie sie in der Bragg - Brentano - 
Diffraktometrie zur Ermittlung von Eigenspannungen üblich ist.  
Nachteilig an der Seemann - Bohlin - Diffraktometrie sind der enorm hohe 
Justageaufwand und die hohe Empfindlichkeit der Messanordnung bezüglich 
thermischer und mechanischer Einflüsse. 
Eine Unterform der Untersuchung mit streifendem Einfall (GAXRD) ist die 
Parallelstrahltechnik, bei der ein Soller - Kollimator im Strahlengang eines 
konventionellen Bragg - Brentano - Diffraktometers eingebracht wird, so dass ein 
asymmetrischer Strahlenverlauf entsteht (Abbildung 22).  
 
 
Abbildung 22: Parallelstrahltechnik [Raf03] 
 
Durch den Einbau des Soller - Kollimators im Primär- oder Sekundärstrahlengang 
unterscheidet man zwei Varianten der Parallelstrahltechnik. 
Vorteilhaft bei diesem Verfahren ist, dass der Abstand zwischen Probe und Detektor 
unabhängig vom Glanzwinkel ist. Dadurch vereinfachen sich 
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Intensitätsbetrachtungen im Vergleich zur Seemann - Bohlin - Diffraktometrie. 
Aufgrund des erheblichen Nachteils der fehlenden Fokussierung und dem daraus 
resultierenden geringen Auflösungsvermögen ist die Parallelstrahltechnik zur 
Messung von Gradienten nur dann sinnvoll, wenn kein spezielles 





Bei homogenen (einphasigen) oder heterogenen (mehrphasigen) Bauteilen können 
in Abwesenheit von äußeren Kräften und/oder Momenten sowie 
Temperaturgradienten Eigenspannungen auftreten. Die aus ihnen resultierenden 
inneren Kräfte und/oder Momente sind dabei stets im mechanischen Gleichgewicht. 
Diese Eigenspannungen können entsprechend der Ausdehnung ihres 
Homogenitätsbereiches in Makro- und Mikroeigenspannungen unterteilt werden. 
Während Makroeigenspannungen, die auch als Eigenspannungen 1. Art bezeichnet 
werden, über makroskopische Probenbereiche in Betrag und Richtung homogen 
sind, sind mikroskopische Eigenspannungen nur innerhalb einzelner Kristallite 
homogen (Eigenspannungen 2. Art) bzw. sogar in kleinsten Werkstoffbereichen 
(mehrere Atomabstände) inhomogen (Eigenspannungen 3. Art) (Abbildung 23). 
 
a) b)
Abbildung 23: Übersicht der Eigenspannungen in einphasigen (a) und mehrphasigen (b) Werkstoffen 
[Eig95/1] 
 
Vollständig eigenspannungsfreie Festkörper existieren nicht.  
In den Ingenieurwissenschaften werden deshalb Eigenspannungen oft hinsichtlich 
ihrer Entstehung klassifiziert [Sch90]. Dabei wird in Abhängigkeit ihrer Herkunft von 
4 Experimentelles  41 
Umformeigenspannungen, Wärmebehandlungseigenspannungen u.a. gesprochen. 
Für grundlegende Betrachtungen hat es sich jedoch als sinnvoll erwiesen, die 
Eigenspannungen in 1., 2. und 3. Art zu unterscheiden und lokal vorliegende 
Eigenspannungen σ ES  als deren Summe gemäß 
 
σσσσ IIIESIIESIESES ,,, ++=        (16) 
 
anzugeben [Eig95/1]. 
Mikroeigenspannungen resultieren aus verzerrungswirksamen Realstrukturdeffekten, 
z.B. aus Verzerrungen an den Korngrenzen und Defektdichten innerhalb der 
Kristallite einer Schicht, und rufen eine Verbreiterung des physikalischen Profils der 
Röntgeninterferenz hervor [Fis98]. Weiterhin kommt es zu einer Änderung der 
Netzebenenabstände, die in der röntgenographischen Eigenspannungsanalyse an 
der Verschiebung der Röntgenreflexe gegenüber der Linienlage im spannungsfreien 
Zustand erkennbar ist.  
Grundlage der röntgenographischen Spannungsmessung bildet die Tatsache, dass 
Eigenspannungen 1. Art zu einer Verzerrung der Elementarzelle führen. Dem Prinzip 
nach ist diese Messung eine Dehnungsmessung, wobei die Netzebenenabstände d 
ein und derselben Netzebenenart {hkl} sozusagen als Messmarken dienen, die aus 
unterschiedlichen Probenrichtungen ϕ und ψ aufgenommen werden. 
Unter Voraussetzung der linearen Elastizitätstheorie findet man die geltende 
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Die Proportionalitätsfaktoren S1 und ½S2 werden als röntgenographische 











2           (19) 
 
berechnet [Hun95]. 
Das sin²ψ - Verfahren ist das Standardverfahren der röntgenographischen 
Spannungsanalyse, auf das bei vielen grundlagen- und anwendungsorientierten 
Fragestellungen zurückgegriffen wird. Es geht von zweiachsigen, 
oberflächenparallelen Spannungszuständen in dem röntgenographisch erfassten 
Werkstoffbereich aus. Diese Voraussetzung ist an freien Werkstoffoberflächen mit 
Röntgenstrahlung stets streng erfüllt. Mit σ33=0 folgt aus Gleichung (17) für die 
oberflächenparallele Normalspannung σϕ im Azimut ϕ unabhängig von Betrag und 





221112, σσψσε ϕψϕ ++= hklhk SS .      (20) 
 
 
Abbildung 24: Spannungsermittlung nach dem sin²ψ - Verfahren [Eig95/1] 
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In jedem Azimut ϕ liegt demnach ein linearer Zusammenhang zwischen εϕ,ψ und 
sin²ψ vor. Werden also für ϕ=const. Gitterdehnungen εϕ,ψ in verschiedenen 
Richtungen ψ gemessen und über sin²ψ aufgetragen (Abbildung 24), so kann man 
aus der Steigung der Ausgleichsgeraden σϕ und aus dem Ordinatenabschnitt der 
Ausgleichsgeraden die Normalspannungssumme (σ11+σ22) bestimmen. 
Die große praktische Bedeutung des sin²ψ - Verfahrens für die röntgenographische 
Spannungsanalyse beruht darauf, 
? dass in vielen Fällen hinreichend homogene, oberflächenparallele, ebene 
Spannungszustände vorliegen, 
? dass unabhängig vom vorliegenden Oberflächenspannungszustand einzelne 
Oberflächenspannungskomponenten relativ einfach bestimmbar sind, 
? dass kein großer mathematischer Aufwand bei der Auswertung der Messung 
erforderlich und eine einfache Beurteilung der Streuung der 
Gitterdehnungswerte um die Ausgleichsgerade möglich ist, und 

























Θ−=   (21) 
 
bei der 2Θ0 im Zähler wegfällt, sodass mögliche Fehler bei der Verwendung 
eines Literaturwertes Θ0 als Argument des Tangens sehr klein bleiben. 
Somit sind bei der röntgenographischen Ermittlung von Spannungskomponenten 
σϕ  keine Messungen absoluter Linienlagenverschiebungen erforderlich. Es genügt, 
die Verschiebung in Abhängigkeit von ψ bzw. sin²ψ zu bestimmen. Dies ist mit 
geringem Aufwand hinreichend genau möglich. Bezüglich der Auswerteprozedur ist 
noch darauf hinzuweisen, dass aufgrund von Gleichung (21) die Auftragung der 
Gitterdehnung εϕ,ψ über sin²ψ der Auftragung der Linienlage 2Θϕ,ψ  über sin²ψ 
vollkommen gleichwertig ist. Da zudem zwischen dem Netzebenenabstand d und der 
Gitterkonstante a bei kubisch kristallinen Werkstoffen der lineare Zusammenhang 





















−=−= .     (22) 
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Deshalb können bei der Auswertung von Gitterdehnungsmessungen anstelle von εϕ,ψ 
oder 2Θϕ,ψ auch dϕ,ψ oder aϕ,ψ über sin²ψ aufgetragen werden. Die Auftragung von 
aϕ,ψ über sin²ψ erlaubt dabei einen direkten Vergleich von Messungen an 
verschiedenen Gitterebenen {hkl} [Eig95/1]. 
Bei der Auswertung solcher Messungen an mehreren Interferenzen findet man in der 
Literatur [Gei95] auch die Auftragungsweise der Gitterkonstante a über einer 
Funktion von ψ   
 
 12 2²sin2/1)( SSf += ψψ .        (23) 
 
Diese kann angewendet werden, wenn die röntgenographischen elastischen 
Konstanten (REK) bekannt sind. Die Spannung ergibt sich dann nach 
 
a
m=σ           (24) 
 
wobei m der Anstieg der Geraden ist. 
Bei genaueren Betrachtungen muss jedoch die Anisotropie der elastischen 
Eigenschaften des Kristallgitters Berücksichtigung finden. Da ein und derselbe 
Spannungszustand in der Regel in unterschiedlichen Kristallrichtungen durchaus 
unterschiedliche Verzerrungen auslöst, schwanken die röntgenographischen 
Elastizitätskonstanten je nach den Millerschen Indizes der zu vermessenden 
Netzebenenart {hkl} mehr oder minder um die aus Gleichung (18) und (19) 
berechneten Mittelwerte. Die Schwankungsbreite ist von der Anisotropie des 
Kristallsystems abhängig [Hun95]. Die Bestimmung der röntgenographischen 
Elastizitätskonstanten kann nach [Eig90] erfolgen, wobei für viele Werkstoffe diese 
Konstanten auch schon tabelliert vorliegen, siehe z.B. Eigenmann et al. [Eig95/3]. 
 
4.6.3 Durchführung der Untersuchungen 
 
Die Phasenanalyse der zu untersuchenden Proben wurde mittels zweier Verfahren 
durchgeführt. Zum einen kam die Bragg - Brentano - Diffraktometrie (XRD) zum 
Einsatz und zum anderen wurden die Proben mit Parallelstrahltechnik (GAXRD) 
untersucht. Die Abbildung 25 zeigt die Versuchsanlagen. Bei der jeweils 
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verwendeten Strahlung handelt es sich um Kupfer (Kα) - Strahlung, weil diese die 
geringste Eindringtiefe τ besitzt. Gemessen wurde in Winkelbereichen 2Θ von 30° bis 
zu 160°. 
 
Abbildung 25: XRD- (links) und GAXRD- Anlage (rechts) 
 
Bei Texturmessungen wurde festgestellt, dass die vorliegenden Proben in Richtung 
der Probennormalen, die mit der Längsachse des untersuchten Stangenmaterials 
gleich ist, eine Fasertextur nach {111} als Hauptanteil und eine etwa 
rotationssymmetrische Textur nach {100} als Nebenanteil vorliegen haben (siehe 
Abbildung 26). Diese Texturlage wird auch durch eine Nitrierbehandlung nicht 
beeinflusst. 
 
Abbildung 26: Texturverteilung des untersuchten Austenits (1.4404) 
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Die Spannungsmessungen wurden ebenfalls am Bragg - Brentano - Diffraktometer 
mit einer Euler - Wiege durchgeführt. Aufgrund von Gitterspannungen 3. Art kommt 
es bei den röntgenographischen Aufnahmen zu einer Peakverbreiterung, wodurch 
die Intensität stark abgeschwächt wird. Die aus der Texturmessung gewonnenen 
Erkenntnisse wurden genutzt, um die Intensitäten der Interferenzlinien abzuschätzen 
und die geeigneten Kippwinkel ψ für die Lagen der Netzebenen zu bestimmen. Für 
die eigentliche Spannungsmessung wurden die Proben reproduzierbar in die 
Probenhalterung eingebaut (Abbildung 27).  
 
 
Abbildung 27: Probenhalterung in der Euler - Wiege 
 
Zuerst wurden von den Proben Übersichtsaufnahmen und Orientierungsmessungen 
bei verschiedenen Kippwinkeln ψ durchgeführt. Da einige Peaks bei bestimmten 
Kippwinkeln ψ fehlten, konnte das klassische sin²ψ− Verfahren nicht angewendet 
werden.  
Für die Spannungsanalyse wurden dann bevorzugt Interferenzen mit höheren 
Glanzwinkeln ausgewertet, da sich auf Grundlage der Bragg’schen Gleichung 
betragsmäßig größere Interferenzlinienverschiebungen bei gleichen Gitterdehnungen 
ergeben als bei kleinen Braggwinkeln. Außerdem haben mechanische Justierfehler 
bei größeren Beugungswinkeln aus geometrischen Gründen geringere Auswirkungen 
auf die Interferenzlinienlage. Aufgenommen wurden intensitätsstarke Peaks 
verschiedener Netzebenen {hkl} unter den optimalen Kippwinkeln ψ. Um eine 
Erhöhung der Intensität zu erzielen, wurde bei den jeweiligen Maxima eine 
Probe 
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Probenrotation mit einer 2 mm Blende durchgeführt, um die größtmögliche Intensität 
bei der regulären Messung zu realisieren. Diese Probendrehung wurde unter der 
Annahme durchgeführt, dass keine Scherspannungen im Material vorliegen und 
damit ϕ=const. vernachlässigt werden kann. Die eigentliche Hauptmessung erfolgte 
dann mit einer 1 mm Blende vor dem Detektor. Die so ermittelten Gitterkonstanten 





Die hier vorgestellten Ergebnisse der Korrosionsprüfung entstammen aus dem DFG-
Abschlußbericht (DFG Geschäftszeichen: Fr 1603/2-1, 2-2) [DFG07] und einer 
zugehörigen Veröffentlichung in der HTM [Eck08], welches als Parallelprojekt von 
Frau Dr. Chr. Eckstein bearbeitet wurde. 
Das Ziel der Untersuchungen war, festzustellen, ob es nach den verschiedenen 
thermochemischen Behandlungen zu einem Verlust der Korrosionsbeständigkeit 
durch Chromverarmung der Matrix kommt.  
 
 
Abbildung 28: Aufbau der verwendeten Messzelle für die elektrochemischen Untersuchungen 
 
Die Korrosionsprüfung erfolgte elektrochemisch (siehe Abbildung 28) mittels der 
Aufnahme von Stromdichtepotentialkurven (SPK). Es wurde zum Einen das 
Verhalten der Proben gegen Lochkorrosion in einer 0,5M NaCl-Lösung und zum 
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untersucht. Dabei wurden als Korrosionskenngrößen das Lochfraßpotential UL, das 
Ruhepotential UR, das Durchbruchspotential UD, die Passivierungsstromdichte ipass 
sowie die Passivstromdichte ipassiv bestimmt. In Tabelle 5 sind die dazu angewanden 
Prüfverfahren dargestellt. 
 
Tabelle 5: Prüfverfahren für die Korrosionsuntersuchungen [DFG07, Eck08] 
Kenngrösse Prüfung pH 
UL  Potentiodynamisch: 0,5 M NaCl, 25°C, 0,2 V/h 7,9 
UR UD  ipass 
ipassiv  
Potentiodynamisch mit 3 sec kathodischer Reinigung 
bei +20 mV (VOCV); 0,05 M H2SO4  25°C; 1,8 V/h 
1,4 
 
Nach diversen Voruntersuchungen wurde für die Korrosionsmessungen festgelegt, 
dass bei allen zu prüfenden Proben nach der thermochemischen Behandlung die 
Oberflächenrandschicht um 1 bis 1,5 µm abgetragen wird, danach eine kurzeitige 
Reinigung in Alkohol erfolgt und eine kathodische Reinigung von 3 Sekunden den 
elektrochemischen Korrosionsmessungen vorangestellt wird. Dies dient der besseren 
Vergleichbarkeit der Korrosionsermessgebnisse, da Nitrieren bzw. Carburieren zu 
einer starken Veränderung der Oberfläche führt. In Abhängigkeit von den 
Behandlungsbedingungen können z.B. Nitride linsenförmig auf die ursprüngliche 
Oberfläche aufwachsen. Ein Beispiel dafür ist in Abbildung 29 dargestellt.  
 
  
Abbildung 29: Beispielhafte Oberfläche nach dem Nitro- 
carburieren eines Stahles 1.4404 [DFG07] 
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Zur Beurteilung des Lochkorrosionsverhaltens wurden 3 Stromdichten ausgewählt, 
um sowohl den Beginn der Lochkorrosion zu markieren (100 µA/cm²) als auch die 
Vergleichspotentiale bei höheren Stromdichten (250 und 500 µA/cm²) anzuzeigen. 
Diese Betrachtung machte sich für die spätere Diskussion der Ergebnisse 
erforderlich, da aus dem Verlauf der Stromdichte-Potentialkurven mit stetig 
ansteigenden Stromdichten im Passivbereich nicht festzulegen ist, wo der eindeutige 
Beginn der Lochkorrosion liegt und wo bereits der Bereich des Lochwachstums 
eingesetzt hat.  
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5 Ergebnisse und Diskussion 
5.1 Charakterisierung der erzeugten Schichten 
5.1.1 Metallographie und chemische Zusammensetzung 
 
Durch eine gezielte Behandlung unterhalb der von Bell gefundenen Stabilitätskurven 
ist es möglich, weitestgehend ausscheidungsfreie Schichten zu erzeugen. In den 
aufgenommenen Schliffbildern (Abbildung 30 und 31) erscheint der expandierte 
Austenit als weiße Randschicht, was an einem unterschiedlichen Anätzverhalten 
liegt. Dabei wird auch deutlich, dass beim Nitrocarburieren innerhalb der Schicht eine 
Zweiteilung auftritt (Abbildung 30d).  
 
 







Abbildung 30: Vergleich der unterschiedlichen Behandlungen des Stahles 1.4404 
 








Abbildung 31: Vergleich der unterschiedlichen Behandlungen des Duplexstahles1.4462  
 
Ein vergleichbares Ergebnis wird auch im Falle des zweiphasigen Duplexstahles 
gefunden. Bei diesem Material kommt es, wie durch das Schaeffler-Diagramm belegt 
wird (Abbildung 5), durch die Anreicherung mit Stickstoff und/oder Kohlenstoff zu 
einer Umwandlung der ferritischen Phase in Austenit. Da aber in der Chrom- und 
Nickelkonzentration ein erheblicher Unterschied besteht (Abbildung 32), kann man 
auch nach der Behandlung innerhalb der „S-Phase“ noch einen deutlichen 
Unterschied zwischen dem ehemaligen Ferrit und dem Austenit erkennen (stärkere 
Graufärbung des ehemaligen Ferrits siehe Abbildung 31a & c). Weiterhin zeigt sich, 
dass durch die höheren Chromgehalte im ehemaligen Ferrit eine stärkere 
Einlagerung des Stickstoffs beim Nitrieren erfolgt (siehe Abbildung 33), was 
dementsprechend die Anfälligkeit für die Bildung von Chromnitridausscheidungen 
vergrößert. Bei der reinen Carburierung ist der Effekt einer vorrangigen Einlagerung 
in der chromreichen, ehemalig ferritischen Phase ebenfalls zu beobachten (siehe 
Abbildung 32), wobei hier ein gleichmäßigeres Aussehen der Randschicht deutlich 
wird (Abbildung 31b). Bei der Nitrocarburierung hingegen ist dieser Effekt nicht zu 
erkennen. Es zeigt sich eine Tendenz zu einer verstärkten Kohlenstoffanreicherung 
in den nickelreichen Gebieten der ehemals reinen austenitischen Phase (siehe 
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Abbildung 33). Weiterhin ist zu bemerken, dass die Grenze der „weißen Schicht“ bei 
dem Stahl 1.4462 nicht so gleichmäßig wie beim Austenit 1.4404 ausgebildet wird. 
Vielmehr ist durch die unterschiedliche Eindringtiefe der Diffusionselemente Stickstoff 
bzw. Kohlenstoff deutlich erkennbar, dass die Schicht in dem einen Fall voreilt und im 
anderen zurückbleibt. Dies lässt sich mit den unterschiedlichen 
Diffusionsgeschwindigkeiten bzw. maximalen Löslichkeiten der Elemente in den 
einzelnen Phasen erklären. Die Diffusionsgeschwindigkeit des Stickstoffs liegt in der 
ferritischen Phase (DN≅10-9 m²/s [Heu92]) deutlich höher als in der Austenitischen 
(DN≅10-13 m²/s [Küh90]), wodurch sich das Vorauseilen der Diffusionsfront erklären 
lässt [Gün99]. Nach der erfolgten Phasenumwandlung bzw. –angleichung gelten für 














































Abbildung 32: Ergebnis der Mikrosondenuntersuchung in 5 µm Tiefe für den carburierten Duplexstahl 
(1.4462) [400°C – 32h] 
 

















































Abbildung 33: Ergebnis der Mikrosondenuntersuchung in 5 µm Tiefe für den nitrocarburierten 
Duplexstahl (1.4462) [460°C – 12h] 
 
An allen Zuständen wurden Konzentrationstiefenprofile aufgenommen. In Abbildung 
34 sind stellvertretend die jeweils typischen Profile für eine nitrierte, carburierte und 
nitrocarburierte Probe dargestellt. 
Die nitrierten Proben zeigen aufgrund des bereits im Beginn der Arbeit besprochenen 
Trapping-Mechanismus das typische Profil mit einem starken Stickstoffgradienten am 
Anfang und am Ende der Schicht, in der Mitte bildet sich ein typisches Plateau aus. 
Es werden in der Regel maximale Stickstoffkonzentrationen von ca. 12 Masse-% 
(~36 Atom-%) am Rand erreicht. Die carburierten Proben hingegen zeigen ein 
typisches Diffusionsprofil, abgesehen von der leichten Aufstickung im Randbereich 
durch Verunreinigungen aus der Behandlungskammer,  mit einer maximal 
erreichbaren Kohlenstoffkonzentration von ca. 2,5 Masse-% (~9 Atom-%).  
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             a) nitriert 
 
             b) carburiert 
 
             c) nitrocarburiert 
Abbildung 34: Konzentrationstiefenprofile unterschiedlich behandelter Proben des Stahles 1.4404 
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Die in Abbildung 34b gezeigte carburierte Probe hat direkt unter der Oberfläche noch 
ein wenig Stickstoff gelöst, wodurch am Rand die Kohlenstoffkonzentration abfällt. 
Diese Effekte treten meist bei kommerziell genutzten Anlagen auf, die sowohl zum 
Nitrieren als auch zum Carburieren verwendet werden. In den Anlagen (Wand, 
Chargiergestell u.a.) bleiben immer Reste von Nitriden zurück, was dann bei einer 
nachfolgenden Carburierbehandlung zum Aufsticken der Randbereiche führt. Dieser 
Umstand kann bei Behandlungen oberhalb der Stabilitätskurve zu ungewollten 





          b) Auschnitt aus dem linken Profil 
Abbildung 35: Konzentrationstiefenprofile einer gasoxinitrierten Probe des Stahles 1.4404 
 
Das Nitrocarburieren erzeugt immer eine charakteristische Duplexschicht. Direkt 
unter der Oberfläche kommt zuerst eine Nitrierschicht mit einem sehr geringen 
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Gehalt an Kohlenstoff, welcher dann eine Carburierschicht mit einem geringen 
Gehalt an Stickstoff folgt. Diese Doppelschicht erklärt auch die metallographisch 
erkennbare Zweiteilung in der „weißen Schicht“ (siehe Abbildung 31d). Der Aufbau 
und die Struktur werden in Kapitel 5.2 noch ausführlicher dargestellt. 
Weiterhin wurden Schichten durch Gasoxinitrieren erzeugt (siehe Abbildung 35). Die 
so behandelten Proben zeichnen sich durch einen signifikanten Unterschied im 
Randbereich aus: An der Oberfläche befindet sich zusätzlich eine sehr dünne 
Oxidschicht (Abbildung 35b), die mit Hilfe der röntgenographischen Phasenanalyse 
als Fe3O4 identifiziert wurde. Durch eine gezielte Behandlung kann diese in 




Die gemessenen Härten der Ausgangsmaterialien sind in Kapitel 4.1 aufgeführt. 
Durch die thermochemischen Behandlungen bei tiefen Temperaturen kann die Härte 
im Randbereich extrem gesteigert werden. Abbildung 36 zeigt den Härteverlauf über 
die Randschicht nach unterschiedlichen Behandlungen. 
  
 
Abbildung 36: Härtevergleich der unterschiedlichen Behandlungen am Stahl 1.4404 
 
Die erreichten Randhärten der mit Stickstoff angereicherten Schichten liegen bei ca. 
1300 HV0,002, was einer Härtesteigerung um über 1000 HV0,002 entspricht. Es ist 
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auch sehr gut zu erkennen, dass die reinen Nitrierschichten (PN, GON) einen 
schroffen Konzentrationsabfall zur Matrix hin aufweisen. Diese starken Gradienten im 
Härteverlauf sind natürlich für verschiedene Beanspruchungen eher ungünstig, da es 
zum so genannten Eierschaleneffekt kommt und die Schicht sehr schnell 
abzuplatzen droht. Die carburierte Probe hingegen zeigt einen geringen 
Härtegradienten zum Grundmaterial. Dafür ist durch den geringeren Gehalt an 
Fremdatomen in der Matrix auch die Härtesteigerung geringer. Man erreicht in der 
Regel Härtewerte von 900 bis 1000 HV0,002 und hat damit noch immer eine 
Härtesteigerung um das 4-fache. Kombiniert man diese beiden Verfahren beim 
Nitrocarburieren, kommt es zu einer Überlagerung beider Kurven, Dies hat den 





Zur Auswertung der Verschleißversuche wurden die Verschleißvolumina aus dem 
Kugel-Scheibe-Versuch in Abbildung 37 für die jeweiligen Behandlungszustände 
bzw. die jeweiligen Grundwerkstoffe zusammengestellt. Aufgrund der geringen 
Abträge wurde die Auswertung auf die UBM-Laserabtastung gestützt. Grundlegend 
konnte durch eine gezielte Oberflächenbehandlung eine enorme Verbesserung des 
Verschleißwiderstandes um etwa zwei 10er-Potenzen im Vergleich zum 
Grundwerkstoff erzielt werden, wie es auch in der Literatur bei Günzel et al. [Gün99] 
beschrieben ist. Im Einzelnen betrachtet weisen die durch Plasmanitrieren erzeugten 
Randschichten die geringsten Verschleißvolumina auf, dicht gefolgt von den 
Duplexschichten (PNC). 
Schon bei makroskopischer Betrachtung ergaben sich vor allem zwischen dem 
Grundmaterial und den behandelten Probenzuständen signifikante Unterschiede. 
Während bei den behandelten Zuständen schmale und augenscheinlich gleichmäßig 
glatte Verschleißspuren beobachtet wurden (Abbildung 38), erschienen die Spuren 
im Grundmaterial wesentlich breiter (Abbildung 39). 
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Abbildung 37: Verschleißvolumina WV (Gleichung 9) und Verschleißkoeffizienten kV (Gleichung 10) 
der Stähle mit unterschiedlichen Oberflächenbehandlungen 
 
 
Abbildung 38: Verschleißspur einer 
gasoxinitrierten Probe (1.4462) 
 
Abbildung 39: Verschleißspur des 
Ausgangszustandes (1.4462) 
 
Die mikroskopische Auswertung der Verschleißspuren im REM ergab für den 
Grundwerkstoff die Einteilung in zwei Bereiche starker plastischer Deformation. 
Diese Bereiche konnten in regelmäßigen Abständen in der Spur beobachtet werden 
und stellen Erhöhungen durch Materialaufstauungen und Vertiefungen im Bereich 
des Materialabtrages dar. Es ergibt sich eine wellige Spurstruktur mit seitlichen 
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Ausbuchtungen im Bereich der Täler. Bei den behandelten Zuständen trat dieses 
wellige Erscheinungsbild nur im Fall des Austenits nach dem Plasmacarburieren auf. 
Es war jedoch weniger stark ausgeprägt als beim Grundwerkstoff. Bei allen anderen 
Behandlungszuständen erscheinen die Spuren glatt mit gleichmäßig nebeneinander 
liegenden Furchen in Gleitrichtung (Abbildung 40). Dabei sind aber in allen Fällen 
Materialauftragungen sichtbar, welche die eigentliche Verschleißspur der 
Randschicht teilweise überdecken. Diese aufgetragene Schicht zeigt sich rissig und 
scheint vielerorts abzublättern, wodurch die darunter liegende, kaum deformierte 
Randschicht zu erkennen ist. In diesen Bereichen (Abbildung 41) ist dann zum Teil 
die aus der Randschichtmodifizierung und Probenvorbereitung resultierende 
Oberflächenstruktur noch sichtbar. 
Vergleicht man die einzelnen Behandlungszustände untereinander, so können im 
Fall der im Gas bzw. im Plasma oxinitrierten und nitrocarburierten Zustände nur 
geringfügige Unterschiede festgestellt werden, wobei es aber weniger stark zu 
ausgeprägten Furchen bei diesen Behandlungen kommt. Beim Vergleich zwischen 
dem austenitischem Stahl (1.4404) und dem ferritisch-austenitischem Stahl (1.4462) 
sind bei gleicher thermochemischer Behandlung Unterschiede feststellbar. Die 
Probenzustände des Austenits zeigen stärkere Verschleißerscheinungen als die des 
zweiphasigen Stahls. Vor allem im Fall der Plasmacarburierung zeigen sich die 
Spuren des 1.4462 gleichmäßiger gefurcht und der 1.4404 weist stärkere 
Deformationen auf (Abbildung 42 und 43). Des Weiteren wies die durch 
Plasmacarburieren erzeugte Schicht beim Austenit als einzige Risse auf.  
 
5 Ergebnisse und Diskussion  60 
 
 
Abbildung 40: Furchen in der Verschleißspur der 
plasmanitrierten Probe (1.4462) 
 
 
Abbildung 41: Abplatzung des Materialauftrages 




Dass der Gegenkörper bei der Reibpaarung harte Randschicht / Hartmetallkugel 
bzw. Stahl / Hartmetallkugel ebenfalls betrachtet werden muss, wird in den 
Abbildungen 44 und 45 deutlich. Bei der Reibpaarung unbehandelter 
Stahl / Hartmetallkugel sind Materialübergänge auf den Gegenkörper erkennbar 
Abbildung 45. Im Gegensatz dazu zeigt der Gegenkörper bei der Prüfung harte 









Abbildung 43: Verschleißspur einer 
plasmacarburierten Probe 
(1.4462) 
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Abbildung 44: Verschleißspur auf der WC-Kugel 




Abbildung 45: Materialübertrag auf die WC-Kugel 
nach Reibkontakt mit dem  
unbehandelten Ausgangszustand 
 
Zur Ergründung des Verschleißmechanismus  wurden von ausgewählten Proben 
Querschliffe angefertigt und im REM näher untersucht. Dabei zeigte sich beim Stahl 
1.4404, unabhängig von der gebildeten Schicht, eine starke Verformung der 
einzelnen Körner, welche je nach Orientierung mehr oder weniger ssichtbare 
Gleitbänder kurz unterhalb der Schicht ausbilden (Abbildung 46 und 47). Bei den 
Schichten des ferritisch-austenitischen Stahles konnte dieser Effekt aufgrund der 




Abbildung 46: Verschleißspur auf der gas-
oxinitrierten Probe (1.4404) 
 
 
Abbildung 47: Verschleißspur auf der plasma-
nitrocarburierten Probe (1.4404) 
 
Beim Vergleich der Oberflächen vor und nach der thermochemischen Behandlung 
wird deutlich, dass ein aus der mechanischen Probenvorbereitung stammendes 
Relief (Schleifriefen) auf der ungeprüften Oberfläche erkennbar ist (Abbildung 48), 
während dieses Relief in der Verschleißspur abgetragen wurde (Abbildung 49). Dies 
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ist in erster Linie auf die Einebnung dieser Riefen im ersten Stadium des 
Verschleißes zurückzuführen. Im weiteren Verlauf zeigt sich, dass sich die Abträge 
auf der Verschleißspur wieder ablagern und durch mehrmaliges Überrollen 
aufgepresst werden. Es kommt zur Ausbilddung einer Zwischenschicht, welche den 
Gegenkörper (WC-Kugel) von der Schicht abkoppelt und somit als eine Art 
Schmierstoff wirkt. Es wird davon ausgegangen, dass sich der eigentliche 
Materialabtrag vor der Ausbildung dieser Zwischenschicht vollzieht. Die 
Verschleißspuren wurden mittels EDX auf den Gehalt von Sauerstoff und eventuell 
vom Gegenkörper stammenden Materialabtrag untersucht. Es wurde festgestellt, 
dass sich diese Zwischenschicht aus Materialabtrag, Oxiden und Spuren von 
Wolfram zusammensetzt. Die Abbildung 50 zeigt eine solche Verschleißspur im 
Rückstreuelektronenkontrast. Dabei stellt der Bereich (D) die eigentliche Randschicht 
dar. Die sich in der Verschleißspur ausbildende Zwischenschicht wird zum einen 
durch die dunklen Bereiche (B) als sauerstoffreiche und zum anderen durch die 
helleren Bereiche (A) als sauerstoffarme Gebiete dargestellt. Der erhöhte 
Sauerstoffgehalt lässt darauf schließen, dass eine Oxidation der Verschleißpartikel 
stattgefunden hat. Auch die Farbe der Verschleißpartikel lässt auf eine chemische 
Reaktion schließen. In nahezu allen Fällen zeigte sich eine rostbraune Färbung. Nur 
die Partikel der gasoxinitrierten Proben waren schwarz. Die Färbung der Partikel 
lässt auf Eisenoxide schließen, wobei aber auch chromhaltige Oxide nicht 
ausgeschlossen werden.  
 
 
Abbildung 48: Ungeprüfte Oberfläche einer 
plasmanitrierten Probe (1.4404) 
 
Abbildung 49: Abgetragen Rauheitsspitzen in der 
Verschleißspur einer 
plasmanitrierten Probe (1.4404) 
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Abbildung 50: Verschleißspur im BSE-Kontrast 
einer plasmacarburierten Probe 
(1.4404) 
 




Die Abbildung 50 zeigt auch, dass am Gegenkörper Abrasion stattgefunden hat, da 
in den Verschleißspuren Wolfram (Position C) detektiert wurde. Wie bereits erwähnt, 
kam es im Fall des plasmacarburierten Austenits zu Rissen in der Schicht. Die 
Abbildung 51 zeigt eine derartige Schädigung, welche typisch für die 
Oberflächenzerüttung ist. Generell kann der Verschleißmechanismus in 
Übereinstimmung mit der Literatur [Pur90, Czi03] für die Nitriervarianten und die 
Kombinationsbehandlung als Abrasion mit tribochemischer Reaktion beschrieben 
werden. Nur die carburierten Schichten weisen zum Teil typische Merkmale der 
Oberflächenzerrüttung auf. 
 
5.1.4 Phasenanalyse und Strukturbestimmung 
 
Die röntgenographische Phasenanalyse der nitrierten und carburierten Proben des 
Stahles 1.4404 ergab, dass die austenitischen Peaks durch die Behandlung, wie 
bereits von Zhang et al. [Zan85] beschrieben, zu kleineren Winkeln verschoben 
werden (Abbildung 52). Dabei ist die Verschiebung nach einer Nitrierbehandlung am 
größten.  
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Abbildung 52: Röntgenographisches Phasendiagramm behandelter (400°C/32h) und unbehandelter 
Proben (1.4404) [Mün04/2] 
 
Es wurde festgestellt, dass dieselben Interferenzen wie beim Grundwerkstoff zur 
Reflektion kommen. Dies spricht für eine Aufweitung des kubischen Gitters und nicht, 
wie häufig in der Literatur beschrieben, für eine neue tetragonale Struktur [Mar99]. 
Weiterhin ist deutlich zu erkennen, dass die behandelten Proben eine starke 
Peakverbreiterung im Vergleich zum Grundwerkstoff aufweisen. Diese ist durch die 
Gitterverzerrung (Aufweitung des kfz-Gitters) und lokale plastische Verformung 
begründet [Hau97]. Das Fehlen der {200} Interferenzen ist auf die Textur des 
verwendeten Materials zurückzuführen. 
Die Gitterkonstanten a0 wurden bei der Eigenspannungsbestimmung aus der 
spannungsfreien Richtung (ε=0) berechnet. In Tabelle 6 sind diese verschiedenen 
Zustände dargestellt.  
 
Tabelle 6: Übersicht der Gitterkonstanten des Stahles 1.4404 in ca. 0,5 µm Tiefe [Mün04/2] 
Behandlung Gitterkonstante a0 [nm] 
Unbehandelt 0,3594 
Nitriert (400°C/32h) 0,3849 
Carburiert (400°C/32h) 0,3659 
 
Der Gitterparameter a0 kann aber auch theoretisch nach Formel (3) berechnen 
werden. Setzt man jetzt den in Tabelle 6 gefundenen Wert a0 = 0,3849 nm für die 
nitrierte Probe ein, ergibt sich eine zugehörige Stickstoffkonzentration von 
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31,6 Atom -%. Dieser Wert ist im Stickstoffkonzentrationsprofil der untersuchten 
Probe in einem Randabstand von 0,6 µm zu finden. Dies entspricht der Eindringtiefe 
der Kupfer Kα −Strahlung (siehe Abbildung 18). Der hier gefundene Gitterparameter 
steht in sehr guter Übereinstimmung mit dem von Christiansen [Chr04/02] an einem 
spannungsfreien Pulverpräparat bestimmten Wert von a0 = 0,38651 nm.  
Um weitere Informationen zur Gitterkonfiguration der sogenannten „S-Phase“ zu 
gewinnen, wurden an einer nitrierten Probe des 1.4404 die Gitterkonstanten mit der 
Rietveld - Methode berechnet. Für diese Berechnung wurde das Beugungsdiagramm 
der Probe mittels Parallelstrahltechnik (Abbildung 53) aufgenommen, um den 




Abbildung 53: Beugungsdiagramm der nitrierten Probe 1.4404 (420°C/20h) mittels GAXRD bei 7° 
 
Die so aus der Parallelstrahltechnik  angefitteten Peaklagen nach Pseudo-Voigt 
(siehe Tabelle 7) wurden anschließend mit einer Rietveld-Software namens Fullprof 
ausgewertet.  
Dabei konnte eindeutig nachgewiesen werden, dass es sich bei dem expantierten 
Austenit (S-Phase) nach wie vor um eine kubische Struktur handelt. Die berechneten 
Längen der Raumrichtungen a, b und c betragen in allen Richtungen 0,38256 nm 
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und besitzen einen Winkel von 90° zueinander. Das Zellvolumen ist auf 
Vc = 0,056 nm³ angewachsen im Vergleich zu dem Volumen des Ausgangzustandes 
mit Vc = 0,046 nm³. 
 
Tabelle 7: Übersicht der ermittelten Peaklagen am Stahl 1.4404 (420°C/20h) 
Interferenz 
{hkl} 
{220} {311} {222} {331} {420} 
2Θ [°] 69,03 82,83 88,83 122,65 128,89 
 
Die mit Fullprof ermittelten Werte wurden mit Hilfe der Software PowderCell als 
röntgenographische Phasenprofil dargestellt (Abbildung 54).  
 
 
Abbildung 54: Kubisch-flächenzentrierte Elementarzelle des Austenits (1.4404) und des expandierten 
Austenits mit dem zugehörigen Beugungsdiagramm (dargestellt mit Powdercell 2.4) 
 
Das gezeigte Beispiel steht für eine Probe, welche mit (maximal) 12 Masse-% 
Stickstoff angereichert ist. Jedoch bei geringeren Gehalten an interstitiell gelösten 
Atomen kommt es aufgrund der unterschiedlichen röngenographisch elastischen 
Konstanten (siehe Anlage 3), zu einer ungleichmäßigen Aufweitung des Gitters, was 
in Abbildung 55 deutlich wird. Dies gibt natürlich Spielraum für die unterschiedlichen 
Interpretationen der Struktur, wie es in Kapitel 2.2 beschrieben wurde. Anhand dieser 
Abbildung 55 ist deutlich zu erkennen, dass ein Abtrag von etwa 4 µm und somit eine 
Absenkung des Stickstoffgehaltes auf ca. 4 Masse-% (Probe befindet sich im 
Trapping-Plateau), eine wesentlich stärkere Verschiebung der [111] als der [200]-
Peaklage bewirkt. Dies deutet aber auch darauf hin, dass es sich nicht um eine 
eigenständige Phase im klassischen Sinne, sondern um eine Modifikation der 
austenitischen Phase handelt. Daher sollte der Begriff „S-Phase“ auch eher als 
Bezeichnung für den expandierten Austenit gesehen werden. 
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Abbildung 55: XRD-Aufnahmen bei unterschiedlichen Stickstoffkonzentrationen am 1.4404 
(420°C/30h) 
 
Bei der Phasenanalyse des 1.4462 ergab sich für den Ausgangszustand der zu 
erwartende zweiphasige Aufbau aus Ferrit und Austenit. Durch die thermochemische 
Behandlung verschwinden jedoch die Interferenzen des Ferrits aufgrund der bereits 
beschriebenen Umwandlung in Austenit (siehe Abbildung 56). Die trotzdem zum Teil 
noch sichtbaren Winkellagen des Ferrits, vor allem nach dem Carburieren, sind 
angeregte Netzebenen aus dem Grundwerkstoff. Bei den nitrierten Proben konnte in 
nahezu allen Fällen Chromnitrid nachgewiesen werden. Ein Grund dafür ist die 
höhere Konzentration an Chrom (bis zu 30 Masse-%) in den umgewandelten 
ehemals ferritischen Gebieten. 
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Abbildung 56: Vergleich der nitrierten und der aufgekohlten Varianten des ferritisch-austenitischen 




Die nach dem sin²ψ -Verfahren durchgeführten Eigenspannungsmessungen sind 
nachfolgend aufgeführt. Dazu wurden die ermittelten 2Θ - Werte in die jeweilige 
Gitterkonstanten a mit Hilfe des Bragg’schen Gesetzes und der Gleichung 11 
umgerechnet und über sin²ψ aufgetragen (Abbildung 57). Die zu ermittelnden 
Spannungen wurden dann unter Berücksichtigung der gewichteten 
röntgenographisch elastischen Konstanten, zu finden bei Eigenmann et al. [Eig95/3], 
nach der Gleichung 20 berechnet, wobei a0 = 0,38629 nm aus der spannungsfreien 
Richtung (ε=0) bestimmt wurde. Für den nitrierten Austenit ergab sich daraus eine 
Druckeigenspannung von σ = -3890 MPa. 
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Spannungsmessung an 1.4404 mit allen Werten































Abbildung 57: Spannungsermittlung nach dem sin²ψ - Verfahren am Stahl 1.4404 (400°C/32h) 
 
Man kann aber schon anhand von Abbildung 57 erkennen, dass die Einzelwerte der 
Netzebenen zum Teil stark streuen. Aus diesem Grund empfiehlt sich die bereits 
erläuterte Auftragung über f(ψ) (Abbildung 58). 
 
Spannungsmessung an 1.4404 mit Anpassung nach Geist


















Abbildung 58: Spannungsermittlung nach dem sin²ψ - Verfahren nach der Auftragung von Geist 
[Gei95] am Stahl 1.4404 (400°C/32h) 
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 Die Streuung konnte so verringert werden und es ergab sich für die 
Druckeigenspannung einen typischen Wert von σ = - 3790 MPa. Diese so ermittelte 
Druckeigenspannung deckt sich z.B. mit den Angaben von Richter et al. [Ric98]. Bei 
einer plasmanitrierten Einzelprobe konnte der Wert von σ = -5300 MPa ermittelt 
werden, wobei dieser Behandlungszustand nicht reproduzierbar war [Mün05, 
Chr04/02]. Generell sind die Eignspannungen aber vom Ausscheidungszustand 
abhängig und nehmen mit zunehmendem Gehalt an Fremdphasen ab. Dies ist sehr 
gut in Tabelle 8 zu sehen, da es bei Behandlungen wie dem Gasoxinitrien und dem 
Plasmanitrieren im aktiven Gitter zur Bildung von Nebenphasen (Fe2N(1-x) bzw. 
Fe3O4) kommt. 
 
Tabelle 8: Eigenspannungswerte für unterschiedliche Behandlungsverfahren am Stahl 1.4404 in 
0,5 µm bis 1 µm Tiefe 
Behandlung Eigenspannung [MPa] 
Plasmanitriert (400°C/32h) -5300 
Gas-Oxinitriert (400°C/32h) -3900 
im aktiven Gitter nitriert (400°C/24h) -3100 
 
Spannungsmessung an 1.4404 mit Anpassung nach Geist















Abbildung 59: Spannungsermittlung für den carburierten Stahl 1.4404 in der Auftragung nach Geist 
(400°C/24h) 
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In Abbildung 59 ist a über f(sin²ψ) für eine rein carburierte Probe dargestellt. Die aus 
dieser Kurve berechnete Eigenspannung beträgt σ = - 1500 MPa. Im Vergleich zu 
den nitrierten Proben sind die Spannungen deutlich geringer, was mit der geringeren 
Konzentration an interstitiell gelösten Fremdatomen erklärbar ist. 
 
5.1.6 Transmissionselektronenmikroskopie 
5.1.6.1  Elektronenbeugungsbilder 
Zur Charakterisierung der Struktur innerhalb der Diffusionsschicht wurden 
umfangreiche transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen durchgeführt. 
Die folgenden Abbildungen zeigen die am TEM aufgenommenen 
Elektronenbeugungsbilder für den Grundwerkstoff und zwei Behandlungszustände. 
 
 
a) Kontrastbild Grundwerkstoff 
 
b) Beugungsbild Grundwerkstoff 
Abbildung 60: Übersicht des Grundwerkstoffes 1.4404 
 
 
a) Beugungsbild der Probe 428 bei einer [001]-
Einstrahlrichtung (420°C/30h) 
 
b)Beugungsbild der Probe 441 bei einer [011]-
Einstrahlrichtung (400°C/32h) 
Abbildung 61: Beugungsaufnahmen von behandelten Proben 1.4404 
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Die Abbildung 60 zeigt das Kontrastbild vom Grundwerkstoff und das zugehörige 
Beugungsbild. Es ist deutlich zu erkennen, dass es sich hierbei um ein 
Elektronenbeugungsbild eines kubisch flächenzentrierten Gitters mit einer [001] 
Einstrahlrichtung handelt. In der Abbildung 61 sind die Beugungsbilder der Proben 
428 und 441 dargestellt. Beide Proben zeigen typische Beugungsmuster eines 
kubisch flächenzentrierten Gitters. Das Beugungsbild der Probe 428 (Abbildung 61a) 
ist entlang der [001]-Zonenachse aufgenommen worden, das der Probe 441 entlang 
der [011]-Zonenachse. Im Beugungsbild der Probe 428 (Abbildung 61a) sind außer 
den Hauptreflexen auch noch vier Nebenreflexe, jeweils in einem Winkel von 90°, um 
jeden Hauptreflex herum angeordnet. Vergleicht man dieses Beugungsbild mit dem 
von G. Miyamoto et al. [Miy06] aufgenommenen Beugungsbild eines Fe 18 Masse% 
Cr-Stahls, so lassen sich deutliche Übereinstimmungen aufzeigen. Diese 
Nebenreflexe lassen daher auf die Anwesenheit von Chromnitriden in der bei 420°C, 
30 Stunden gasoxinitrierten Probe (428) schließen. Die bei 400°C, 32 Stunden 
gasoxinitrierte Probe (441) zeigt diese Nebenreflexe im Beugungsbild nicht, dies 
lässt auf eine ausscheidungsfreie Nitrierschicht schließen. 
 
5.1.6.2  CBED-Muster 
Zusätzlich zu den röntenographischen Messungen wurden auch 
transmissionselektronenmikroskpische Untersuchungen mit der Methode der 
konvergenten Elektronenbeugung durchgeführt, siehe Abbildung 62. Bei dieser 
Methode werden für definierte Zonenachsen, hier die [001]-Zonenachse, die 
zentralen Beugungsscheibchen im Beugungsmuster so abgebildet, dass die HOLZ-
Linien (Higher Order Laue Zone) zu erkennen sind. In Abbildung 62 sind HOLZ-
Linien-Muster vom unbehandelten Grundwerkstoff (links unten) zur Oberfläche hin 
dargestellt. Die HOLZ-Linien zeigen charakteristische Verschiebungen, die auf 
Gitterparameteränderungen aufgrund unterschiedlicher chemischer 
Zusammensetzungen bzw. aufgrund innerer Spannungen beruhen. Zur Auswertung 
der HOLZ-Linien wurden kinematische Simulationen durchgeführt, wobei die 
Gitterparameter variiert wurden. Aus den für verschiedene Gitterparameter 
berechneten HOLZ-Linienmustern wurden charakteristische Polygone (farblich als 
Flächen A1 und A2 markiert) ausgewählt und die jeweiligen Flächenverhältnisse der 
Polygone ins Verhältnis gesetzt. Aus einer Reihe von kinematischen Simulationen 
5 Ergebnisse und Diskussion  73 
ergibt sich so eine „Master-Kurve“, deren Verlauf in Abbildung 62 durch die 
quadratischen Punkte dargestellt ist.  
Aus den experimentellen Mustern werden die aufgrund der geringen Kontraste nur 
schwer erkennbaren HOLZ-Linien nachgezeichnet und die entsprechenden 
Flächenverhältnisse ebenfalls ausgemessen. Diese Datenpunkte können jetzt mit der 
simulierten Abhängigkeit verglichen werden.  
Die HOLZ-Linien-Muster in Abbildung 62 weisen zwei Ergebnisse nach: 
Zum einen ist deutlich die Gitterkonstantenzunahme vom Inneren der Probe zur 
Oberfläche hin festzustellen. Dieses Ergebnis stimmt somit qualitativ sehr gut mit den 
röntgenographisch ermittelten Gitterparameteränderungen überein. Hierbei kann 
aufgrund der Experimente (die TEM-Untersuchungen werden in einem mit flüssigem 
Stickstoff gekühlten Probenhalter durchgeführt, um den Kontrast der HOLZ-Linien zu 
verbessern) sowie aufgrund der gewählten kinematischen Auswertung eine 
quantitative Übereinstimmung mit der Röntgendaten nicht erwartet werden 
(dynamische Auswertungen erfordern einen um Größenordnungen größeren 
Simulationsaufwand und werden daher nur in wenigen Fällen für die Auswertung von 
HOLZ-Linien-Mustern eingesetzt). 
Zum anderen zeigen die Linien-Muster erneut die kubische Kristallsymmetrie, wobei 
das innere Polygon insbesondere der Messungen, die näher am Rand der Proben 
durchgeführt wurden (CBED-Patterns auf der rechten Seite in Abbildung 62) eine 
starke Verzerrung nachweist. Diese kann durch die inneren Spannungen erklärt 
werden, die an diesen Messpunkten noch herrschen. Auch hier ist eine quantitative 
Korrelation mit röntgenographischen Messungen nicht möglich, da mit der 
Präparation der TEM-Proben naturgemäß ein starker Eingriff in den 
Eigenspannungszustand verbunden ist. Somit relaxiert erfahrungsgemäß ein 
signifikanter Teil der inneren Spannungen. 
Trotz der genannten Einschränkungen ergänzen die zum ersten mal an der S-Phase 
von nitrierten austenitischen Stählen durchgeführten CBED-Untersuchungen 
hervorragend die röntgenographischen Strukturuntersuchungen, da hierbei mit der 
hohen Auflösung des TEM punktuell die Gitterparameterzunahmen und die 
Verzerrungen nachgewiesen wurden, die bei den Röntgenmessungen immer über 
den relativ großen Fokus des Röntgenstrahls sowie über die Eindringtiefe der 
Röntgenstrahlung ins Innere der Probe integriert werden. 































Abbildung 62: Ergebnisse der CBED-Untersuchungen am Stahl 1.4404 
 
5.1.7 Charakterisierung des Korrosionsverhaltens 
 
An dieser Stelle soll noch mal darauf hingewiesen werden, dass die hier in diesem 
Kapitel dargestellten Ergebnisse aus dem DFG-Abschlußbericht [DFG07] und der 
zugehörigen Veröffentlichung [Eck08] stammen und zur gesamten Beurteilung des 
expandierten Austenits notwendig sind.  
Um eine geeignete Charakterisierung der Wechselwirkungen zwischen der Struktur 
und dem Lochkorrosions- als auch dem Passivierungsverhalten vorzunehmen, 
wurden die folgenden Versuche exemplarisch ausgesucht: 
• Gegenüberstellung des Korrosionsverhaltens aus der Stromdichte-Potential-
Kurve plasmanitrierter Proben bei 400°C / 32 Stunden, 420°C / 20 Stunden 
und 460°C / 9 Stunden der drei in Tabelle 1 aufgeführten Stähle mit den 
Ergebnissen des  jeweiligen Ausgangszustandes 
• Abhängigkeit der Korrosionsbeständigkeit vom Stickstoffgehalt der S-Phase 
durch einen gezielten Abtrag von bis zu 10 µm an nitrierten Proben des 
Stahles 1.4404  
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Tabelle 9: Lochfraßpotentiale UL der Stähle 1.4304; 1.4404 
und 1.4462 nach Prüfung in 0,5M NaCl 
(Messdaten aus [DFG07, Eck08]) 
Legierung / 
Behandlungszustand 
UL1 [bei 100 µA/cm²]
[mV] 
1.4301 / Ausgangszustand +242 
1.4301 / 400°C / 32 h +402 
1.4301 / 420°C / 20 h +779 
1.4301 / 460°C / 9 h -106 
1.4404 / Ausgangszustand +318 
1.4404 / 400°C / 32 h +446 
1.4404 / 420°C / 20 h +382 
1.4404 / 460°C / 9 h +270 
1.4462 / Ausgangszustand +670 
1.4462 / 400°C / 32 h +1213 
1.4462 / 420°C / 20 h +1184 
1.4462 / 460°C / 9 h +688 
 
Die Lochkorrosionspotentiale vor allem im Bereich des Lochbeginns (100 µA/cm2) 
zeigen für das Lochkorrosionsverhalten der Legierungen 1.4404 (siehe Abbildung 
63), 1.4301 und 1.4462, dass eine deutliche Verbesserung durch die 
Tieftemperaturnitrierungen im Bereich von 400°C und 420°C erzielt werden konnte 
(Tabelle 9). Die Behandlung bei 460°C für 9 Stunden führt hingegen zu einer 
Verschlechterung der charakteristischen Werte. Zunehmende Ausscheidungen in der 
Randschicht sind als Ursache dafür in Betracht zu ziehen. 
 






























Abbildung 63: Stromdichte-Potentialkurven des Stahles 1.4404 nach 
Tieftemperaturnitrierung in NaCl [DFG07, Eck08] 
 
In Tabelle 10 sind ipass (Passivierungsstromdichte) und ipassiv (Passivstromdichte) als 
charakteristische Größen für das Passivierungsverhalten verschieden nitrierter 
Proben der Werkstoffe 1.4404, 1.4301 und 1.4462 in Schwefelsäure dargestellt. 
 
Tabelle 10: Korrosionskennwerte zum Passivierungsverhalten nach Prüfung in 







1.4301 / Ausgangszustand 0,815 0,001 
1.4301 / 400°C / 32 h 0,519 0,028 
1.4301 / 420°C / 20 h 0,286 0,020 
1.4301 / 460°C / 9 h 2,577 0,157 
1.4404 / Ausgangszustand 0,379 0,002 
1.4404 / 400°C / 32 h 0,788 0,032 
1.4404 / 420°C / 20 h 0,043 0,006 
1.4404 / 460°C / 9 h 0,990 0,060 
1.4462 / Ausgangszustand 0,004 0,002 
1.4462 / 400°C / 32 h 0,242 0,024 
1.4462 / 420°C / 20 h 0,088 0,016 
1.4462 / 460°C / 9 h 1,850 0,159 
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Das Ablesen der Passivstromdichte (ipassiv) im Passivbereich erfolgte bei dem 
Potential von +400 mV (rot gestrichelte Linie in Abbildung 64). Zusätzlich wurde ein 
Grenzwert von 50 µA/cm2 (bei 400 mV) eingeführt, welcher als frei gewählter Wert für 
ein ausreichend gutes Passivierungsverhalten steht und im Nachfolgenden noch 




























Abbildung 64: Stromdichte-Potentialkurven des Stahles 1.4404 nach 
Tieftemperaturnitrierung in 0,05M H2SO4 [DFG07, Eck08] 
 
Die zu den Ergebnissen der elektrochemischen Korrosionsprüfung vergleichend 
durchgeführte Metallographie (Anlage 5) an unterschiedlich behandelten Proben des 
Stahles 1.4404 ergab, dass ein erster Grenzwert von 20 µA/cm² stellvertretend für 
beginnende Ausscheidungen angenommen werden kann. Es hat sich jedoch gezeigt, 
dass es sich eher um einen Übergangsbereich handelt, welcher zum Teil auch bis 
kurz unterhalb ipassiv = 30 µA/cm² reichen kann. Die dazu untersuchten Proben 
wiesen zum Teil angeätzte Korngrenzen (Sichtbarkeit von Korngrenzen innerhalb der 
„weißen Schicht“) auf. Es war auch auffällig, dass die Proben mit den sehr niedrigen 
Passivstromdichten zum Teil größere Bereiche ohne Schicht aufzeigten, was durch 
ein ungleichmäßiges Eindiffundieren des Stickstoffs (Abhängigkeit von der 
Kornorientierung) bei sehr kurzen Behandlungszeiten verursacht wird. Dies führt 
auch zu einem Matrixeinfluss (Mischwerte) auf die Korrosionsmessung, was zur 
Folge hat, dass diese Proben nicht mit in die Auswertung einfließen können. 
Des Weiteren ergibt sich eine Art Übergangsbereich, in dem schon regelmäßig 
sichtbare Korngrenzen auftreten, welche teilweise auch stärker angeätzt sein 
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können. Ab einem Wert von ipassiv ~ 50 µA/cm² tritt im verstärkten Maße ein 
Herauslösen der Korngrenzen auf (interkristalline Korrosion) und es kommt dadurch 
zum Herausplatzen von Schichtbereichen (Abbildung 65).  
 
 
Abbildung 65: Beispielhafte Abbildung für Probe mit  
ipassiv~50 µA/cm² des Stahles 1.4404 (440°C/6h) 
 
Daher sollte dieser Wert als genereller Grenzwert zur Beurteilung einer mit Stickstoff 
angereicherten Schicht unter den hier dargestellten Prüfbedingungen gesetzt 
werden. An dieser Stelle soll aber noch darauf hingewiesen sein, dass die in der 
Metallographie gefundenen Ergebnisse nur eine geringe statistische Absicherung 
besitzen, im Vergleich zu den Werten der elektrochemischen Korrosionsprüfung. Die 






















Kurve 1 nach [Bel02]
Kurve 2 nach [Bel02]
ipassiv < 50µA/cm² aus [DFG07]
ipassiv > 50µA/cm² aus [DFG07]
 
Abbildung 66: Isokorrosionskennwerte im Stabilitätsdiagramm nach Bell [Bel02] für 1.4404 
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Der so eingeführte Grenzwert von ipassiv = 50 µA/cm² wurde in das von Bell [Bel02] 
aufgestellte Zerfallsdiagramm der Stickstoff- „S-Phase“ eingetragen und ergab eine 
gewisse Übereinstimmung mit der Temperatur-Zeit-Kurve Nummer 2. 
Die in Abbildung 66 dargestellten Ergebnisse zeigen eindeutig, dass es nach 
ungünstigen Nitrierbedingungen zu einer deutlichen Stromdichteerhöhung im 
Passivbereich der Stromdichte-Potentialkurve (Abbildung 64) kommt. Diese 
Anhebungen in der Stromdichte können in engem Zusammenhang mit den 
Nitridausscheidungen in der Stickstoff- „S-Phase“ gesehen werden, die nachweisbar  
zur interkristallinen Korrosion (IK) führen können (siehe Anlage 5). Beim Vergleich 
dieser IK-anfälligeren Proben mit ausscheidungsfreien Proben zeigt sich nicht nur 
eine eindeutige Erhöhung der Stromdichten im Passivbereich, sondern auch über die 
gesamte Kurve. Dies wird unter anderem bei der Probe 460°C / 9 Stunden in 
Abbildung 64 verdeutlicht. Es kann davon ausgegangen werden, dass der 
charakteristische Verlauf der Stromdichte-Potentialkurve bei Anfälligkeit für IK durch 
Chromverarmung an den Korngrenzen sich vor allem in der Erhöhung der 
Passivstromdichten (ipassiv) und der Aktiv/Passivstromdichten (iaktiv/passiv) äußert.  
Für die Untersuchung der Abhängigkeit des Korrosionsverhaltens der Stickstoff- „S-
Phase“ von der Stickstoffkonzentration wurden Schichten nach der Nitrierbehandlung 
soweit abgetragen, dass an den zu messenden Probenoberflächen ca. 3 bzw. ca. 
7 Masse-% Stickstoff vorlagen. Die jeweiligen Stickstoffkonzentrationen wurden 
mittels GDOS überprüft. Ein Vergleich dieser Korrosionsergebnisse mit denen des 
Ausgangsmaterials und einer Standardpräparation (10 Masse-% Stickstoff) am Stahl 
1.4404 ist in Abbildung 67 dargestellt.  
Dazu wurden gezielt 2 Behandlungsbeispiele (Charge 398 und 429) nahe der 
Stabilitätskurve (siehe Kurve 2 in Abbildung 66) ausgewählt. Die zugehörigen 
Lochkorrosionskennwerte zeigen für den Stahl 1.4404 neben der bereits 
festgestellten wesentlichen Verbesserung der nitrierten Oberfläche mit 545 mV 
(10 Masse-% Stickstoff) gegenüber dem Ausgangszustand mit 340 mV, dass mit 
absinkendem Stickstoffgehalt beim Abtrag der „S- Phase“ sich die 
Lochfraßbeständigkeit erwartungsgemäß verringert und bei 3 Masse-% sogar ein 
geringeres Lochfraßpotential von 166 mV besitzt [DFG07, Eck08]. Daraus kann man 
ableiten, dass die Lochkorrosion sehr stark vom Gehalt des gelösten Stickstoffes 
abhängig ist und weniger durch die lokale Chromkonzentration bestimmt wird. 
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Abbildung 67: Passivierungsverhalten bei verschiedenen N-Konzentrationen 
der S-Phase des Stahles 1.4404 [DFG07, Eck08] 
 
Das Passivierungsverhalten des Stahles 1.4404 hingegen ist sehr stark vom gelösten 
Chrom in der Matrix anhängig. Dies wird auch deutlich, wenn man die in Abbildung 
67 gezeigten Passivierungsstromdichten mit den Schliffbildern in Anlage 5 vergleicht. 
Die Probe aus Charge 429 zeigt deutlich stärker angeätzte Korngrenzen im Vergleich 
zur Probe aus Charge 398. Diese dunklen Korngrenzen deuten auf Chromverarmung 
der Korngrenzen hin, welche der Matrix das zur Deckschichtbildung notwendige 
Chrom entziehen. 
Neben der deutlich sichtbaren, erheblichen Verschlechterung der nitrierten 
Oberfläche (10 Masse-% Stickstoff, siehe auch Abbildung 67) gegenüber dem 
Ausgangszustand zeigt sich aber auch, dass die charakteristischen Korrosionswerte 
bereits nach dem 1. Abtrag der Schicht auf 7 Masse-% Stickstoff wieder vergleichbar 
denen des Ausgangszustandes sind (siehe Abbildung 67), was auch aus den 
Korrosionsmessungen von Kuczynska-Wydorska et al. [Kuc08] hervorgeht. Das 
bedeutet, dass durch den Abtrag der Stickstoffgehalt sinkt und somit die Neigung zur 
Chromnitridbildung und die daraus folgende Anfälligkeit gegen interkristalline 
Korrosion minimiert wird. Hier und an weiteren Behandlungszuständen wurde 
dadurch deutlich, dass unabhängig von den Behandlungsbedingungen und der Lage 
im Stabilitätsdiagramm bei geringeren N-Gehalten im Innern der Schicht stets die 
geringsten Passivstromdichten auftreten. Für die Stabilitätskurve, wie sie im 
Abbildung 66 dargestellt ist, bedeutet dies im Umkehrschluss, dass sie nur für den 
äußeren Bereich der Randschicht gilt, was ja aber für den Anwendungsfall eher von 
Bedeutung ist.   
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Im Folgenden sind die Ergebnisse der Korrosionsuntersuchungen an der 
Kohlenstoff- S-Phase des austenitischen Stahles 1.4404 dargestellt (siehe Tabellen 
11 und 12).  
 
Tabelle 11: Korrosionskennwerte zum Passivierungsverhalten nach Prüfung in 









1.4404 / Ausgangszustand 0,379 0,002 0,003 
1.4404 / 420°C / 20 h 0,123 0,011 0,061 
1.4404 / 460°C / 10 h 0,160 0,007 0,002 
 
Tabelle 12: Korrosionskennwerte zum Passivierungsverhalten 
nach Prüfung in 0,5M NaCl und Abtrag auf 5 µm 
(Messdaten aus [DFG07, Eck08]) 
Stahl / 
Behandlungszustand 
UL1  [bei 100 µA/cm²] 
[mV] 
1.4404 / Ausgangszustand 318 
1.4404 / 420°C / 20h 383 
1.4404 / 460°C / 10h 378 
 
Durch die in kommerziell genutzten Anlagen (Betrieb mit Stickstoff und Kohlenstoff) 
entstehende Kontamination mit Stickstoff und der daraus resultierenden Aufstickung 
am Rand (Vergleich mit Abbildung 34b) war es notwendig, die carburierten Proben 
5 µm abzuschleifen. Diese Oberflächen zeigten ein sehr gutes 
Passivierungsverhalten (Tabelle 11) bei gleichzeitigem Erhalt einer ausreichenden 
Lochkorrosionsbeständigkeit (Tabelle 12).  
Aus diesen Beobachtungen kann abgeleitet werden, dass in der praktischen 
Anwendung von carburierten Proben, die im unmittelbaren Oberflächenbereich 
herstellungsbedingte Stickstoffanreicherungen aufweisen, sich das gleiche 
Korrosionsverhalten, wie in Abbildung 64 (nitriert) bzw. Abbildung 76 (nitrocarburiert) 
dargestellt, zeigen müsste. Die dazu aufgenommenen Stromdichte-Potentialkurven in 
0,05M H2SO4 (Abbildung 68) von 1,5 µm abpolierten (Standardpräparation für den 
Ausgangszustand) und 5 µm abpolierten, carburierten Proben belegen diese 
Annahme durch den deutlich höher liegenden Passivbereich. Das Niveau der 
Passivstromdichte im Ausgangszustand (1,5 µm abpoliert) ist vergleichbar mit denen 
der Nitrocarburierbehandlungen in Abbildung 76. 
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Abbildung 68: Stahl 1.4404 nach 420°C 20h Carburierbehandlung und Prüfung in 0,05M 
Schwefelsäure [DFG07, Eck08] 
 
5.2 Wechselwirkung Stickstoff - Kohlenstoff 
5.2.1 Struktur und Eigenschaften der Stickstoff-Kohlenstoff- S -Phase 
 
Im vorangegangen Teil wurden die Ergebnisse der jeweiligen Stickstoff- bzw. 
Kohlenstoffschichten dargestellt und man erkennt, dass beide Randschichten ihre 
Vor- und Nachteile besitzen. Daher liegt es nahe, die beiden Verfahren miteinander 
zu kombinieren, um eine Randschichten mit optimalen Eigenschaften zu erhalten. 
Thermochemische Behandlungen, bei denen ein Schichtaufbau aus Nitrier- und 
Carburierschicht hergestellt wird, zeichnen sich auf Grund der höheren 
Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs gegenüber reinen Nitrierschichten durch 
eine größere Schichtdicke und einen weniger schroffen Übergang zum 
Grundwerkstoff aus. Angesichts der begrenzten Dicken bei Nitrierschichten besitzen 
sie deshalb eine große praktische Bedeutung. Durch eine Nitrocarburierbehandlung 
ist es möglich, den Kohlenstoffgehalt der Stickstoff-S-Phase gezielt zu verändern. 
Abbildung 69 zeigt die C- und N- Konzentrationen in Abhängigkeit von der 
Behandlungsart für zwei nitrocarburierte Proben.  
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Abbildung 69: Konzentrationsprofil des Stickstoffs und Kohlenstoffs an unterschiedlich 
nitrocarburierten Proben des Stahles 1.4301 
 
Es ist deutlich erkennbar, dass durch die Zunahme des Kohlenstoffs im vorderen 
Bereich der Kurve, eine Absenkung des Stickstoffgehaltes erfolgt.  
Wie im vorigen Kapitel bereits diskutiert, treten diese Art von Schichten auch 
ungewollt in industriell genutzten Anlagen auf, wenn diese sowohl für Nitrier- als auch 
Carburierbehandlungen genutzt werden. Die Ursache dafür liegt in der 
Kontamination der gesamten Anlage mit Stickstoff.  





In Abbildung 70 sind metallographische Aufnahmen der  Stähle 1.4404; 1.4301 und 
1.4462 bei unterschiedlichen Behandlungsbedingungen zu sehen. 
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a) 1.4404 Charge 223 (440°C/12h) 
 
b) 1.4404 Charge 224 (440°C/9h) 
 
c) 1.4404 Charge 287 (460°C/9h) 
 
d) 1.4404 Charge 289 (460°C/12h) 
 
e) 1.4301 Charge 223 (440°C/12h) 
 
f) 1.4301 Charge 224 (440°C/9h) 
 
g) 1.4301 Charge 287 (460°C/9h) 
 
h) 1.4301 Charge 289 (460°C/12h) 
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i) 1.4462 Charge 223 (440°C/12h) 
 
j) 1.4462 Charge 224 (440°C/9h) 
 
k) 1.4462 Charge 287 (460°C/9h) 
 
l) 1.4462 Charge 289 (460°C/12h) 
Abbildung 70: Metallographische Abbildungen geätzter Schliffbilder der nitrocarburierten Proben nach 
unterschiedlichen Behandlungen 
 
Die Bilder zeigen die Unterschiede im Verhalten der S-Phase. Es ist zu erkennen, 
dass der Zerfall der Schicht immer zuerst in den stickstoffreichen Bereichen (siehe 
Abbildung 33) beginnt, da dort auch die Triebkräfte zur Bildung von Ausscheidungen 
am höchsten sind. Die Kohlenstoff-S-Phase hingegen zeigt sich als weiße Schicht.  
Vergleicht man Abbildung 70c mit dem Schliffbild einer rein nitrierten Probe bei 
vergleichbaren Behandlungsbedingungen, so wird deutlich, dass eine Absenkung 
des Stickstoffgehaltes in der Nitrierschicht auch bei Behandlungen oberhalb der 
Temperatur-Zeit-Kurve (Abbildung 66) optisch zu weniger Ausscheidungen führt. 
Weiterhin sind auch Einflüsse der Stahlzusammensetzung zu erkennen. Der 
austenitische Stahl 1.4301 mit seinem höheren Cr-Gehalt (18,3 Masse-%) weist 
einen wesentlich stärkeren Ätzangriff auf als der austenitische Stahl 1.4404 mit 
einem Cr-Gehalt von 16,9 Masse-%. Dies ist auch beim Stahl 1.4462 zu erkennen, 
der wie schon in Abbildung 32 gezeigt, keine homogene Zusammensetzung der 
Schichten aufweist. Hier kommt es in den chromreichen Gebieten des ehemaligen 
Ferrits zu einer stärkeren Anätzung.  
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5.2.3 Konzentrationstiefenprofile (GDOS) 
 
Die Konzentrationstiefenprofile für den austenitischen Stahl 1.4404 sind in Abbildung 
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f) Detailaufnahme aus Abb. d (460°C/12h) 
Abbildung 71: Konzentrations-Tiefen-Profile der austenitischen Proben (1.4404) 
 
Wie bereits aus der Literatur [Mün04/2, Sun04] bekannt, zeigt sich der typische 
Verlauf mit der am Rand liegenden Stickstoffschicht und einer darunter liegenden 
Kohlenstoffschicht. Dabei ist auch ersichtlich, dass mit steigender 
Behandlungstemperatur und -zeit die Schichten im Vergleich zu denen des reinen 
Aufstickens deutlich dicker werden. Die Probe der Charge 287 scheint die 
angestrebte Temperatur von T = 460°C nicht erreicht zu haben, da die Diffusionstiefe 
des Stickstoffs zu gering ist. Dies kann an einem unterschiedlich ausgebildeten 
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Plasma gelegen haben. Der maximale Kohlenstoffgehalt liegt bei den Chargen 223 
und 224 bei etwa 2 Masse-% und bei den Chargen 287 und 289 konnten 2,5 Masse-
% eingestellt werden. Für alle Chargen gilt, dass innerhalb der Stickstoffschicht etwa 
0,2 Masse-% Kohlenstoff zu finden sind. Nur die Charge 206 stellt eine 
Vergleichscharge zum Versuch 224 dar, wobei dort aber ein höherer 





Abbildung 72: Vergleich der Phasenverschiebung am 1.4404 
 
Die nitrocarburierten Proben wurden ebenfalls röntgenographisch untersucht. Die 
Proben, welche im Randbereich nur 0,2 Masse-% Kohlenstoff gelöst haben, zeigen 
im Vergleich mit einer rein nitrierten Probe (z.B. Charge 123 400°C/32h) analoge 
Gitteraufweitungen (siehe Abbildung 72). Die Proben der Charge 206 zeigen an den 
[200] Reflexen eine stärkere Gitteraufweitung, was für eine noch größere 
Gitterverzerrung spricht, die durch die erhöhte Einlagerung von Kohlenstoff im 
Bereich des Stickstoffes verursacht wird.  
Vergleicht man die beiden Phasenanalysen in Abbildung 73, so kann man erkennen, 
dass die 12-stündige Behandlung zu CrN-Ausscheidungen geführt hat. Dies 
entspricht den Erwartungen nach den Stabilitätskurven von Bell [Bel01]. Die 
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Behandlung 287 sollte ebenfalls oberhalb dieser Stabilitätskurve liegen, wobei sich 
aber in der Phasenanalyse keine Ausscheidungen andeuten. Dies lässt sich ebenso 
mit dem nicht Erreichen der Solltemperatur von 460°C erklären, wie schon im letzten 
Abschnitt angedeutet wurde. 
 
 
Abbildung 73: Röntgenographisches Phasendiagramm der Charge 287 (460°C/9h) und 289 
(460°C/12h) des Stahles 1.4404 
 
Weiterhin sind auch die aus der Literatur von Wilbur et al. [Wil98] schon diskutierten 
Peaks zu sehen, die auf eine scheinbar zweite S-Phase hindeuten (Abbildung 74). 
Grund dafür ist aber eher der durch den Stickstoff hervorgerufene Gradient in der 
Schicht, welcher zu einer unterschiedlichen Aufweitung der einzelnen Netzebenen 
führt. 
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Abbildung 74: Vergleich der {111} und {200} Peaks bei unterschiedlichen Kippwinkeln des Stahles 
1.4404 (460°C/12h) 
 
Durch unterschiedliche Kippwinkel (0° ca. 1 µm bzw. 45 ca. 0,1 µm) können 
unterschiedliche Eindringtiefen realisiert werden. Dabei zeigt sich, dass die 
Aufweitung in Oberflächennähe geringer als weiter im Inneren ist, was mit dem 




Erwartungsgemäß sollten die Eigenspannungen der nitrocarburierten Proben (siehe 
Abbildung 75) in der Größenordnung der gemessenen nitrierten Proben liegen, da im 
Messbereich vorrangig die Stickstoff S-Phase vorliegt. Jedoch konnten für diese 
Behandlungen höhere Druckeigenspannungen in der Größenordnung von 7 GPa 
(z.B. 460°C/12h) ermittelt werden, was durch die zusätzliche Einlagerung von 
Kohlenstoff in der Stickstoffschicht verursacht wird. Betrachtet man die 
Konzentrationstiefenprofile (Abbildung 71) im Bereich der Eindringtiefe der Kupfer 
Kα-Strahlung (zw. 0 und 1,5 µm bei den unterschiedlichen ψ-Winkeln), so liegen dort 
bis zu 1,5 Masse-% Kohlenstoff neben 10,5 Masse-% Stickstoff vor (siehe Abbildung 
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71). Ähnlich hohe Werte konnten in der Literatur nur bei Christiansen [Chr04/02, 
Chr05] gefunden werden.  
 
Spannungsmessung an 1.4404 mit Anpassung nach Geist















Abbildung 75: Spannungsermittlung für den nitrocarburierten Stahl 1.4404 (460°C/12h) in der 




An dieser Stelle sei noch mal darauf verwiesen, dass die in diesem Kapitel 
dargestellten Ergebnisse aus dem DFG-Abschlußbericht [DFG07]und der 
zugehörigen Veröffentlichung [Eck08] stammen und zur gesamten Bewertung der 
Eigenschaften des expandierten Austenits notwendig sind.  
Die Ergebnisse zur Wechselwirkung von Stickstoff und Kohlenstoff bezüglich der 
Stabilität der „S–Phase“ wurden auch durch Korrosionsuntersuchungen an der 
Legierung 1.4404 einer näheren Betrachtung unterzogen.  
Die Tabellen 13 und 14 stellen die charakteristischen Korrosionsmesswerte von 
nitrocarburierten Proben dar. Dabei ist zu beachten, dass die Messung dieser Werte 
nur nach der bereits beschriebenen Standardpräparation der Oberflächen (1,5 µm 
Abtrag) erfolgte. Die Ergebnisse aus Tabelle 13 zeigen, dass das 
Lochkorrosionsverhalten durch die erfolgten Nitrocarburierbehandlungen der 
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Oberflächen keine wesentliche Änderung erfährt. Nur die Behandlungen bei 460°C 
weisen eine leichte Verbesserung der Lochfraßbeständigkeit auf.  
 
Tabelle 13: Korrosionskennwerte zum Lochkorrosionsverhalten 
von 1.4404 nach C+N Behandlung und Prüfung in 
0,5M NaCl nach Standardpräparation (Messdaten 
aus [DFG07, Eck08]) 
Stahl / 
Behandlungszustand 
UL1 [bei 100 µA/cm²]
[mV] 
1.4404 / Ausgangszustand 318 
1.4404 / 400°C / 32 h 355 
1.4404 / 440°C / 9 h 402 
1.4404 / 440°C / 12 h 377 
1.4404 / 460°C / 12 h 493 
1.4404 / 460°C / 9 h 481 
 
Tabelle 14: Korrosionskennwerte zum Passivierungsverhalten von 1.4404 
nach C+N Behandlung und Prüfung in 0,05M H2SO4 nach 









1.4404 / Ausgangszustand 0,379 0,002 0,003 
1.4404 / 400°C / 32 h 0,017 0,006 0,011 
1.4404 / 440°C / 9 h 0,554 0,025 0,045 
1.4404 / 440°C / 12 h 0,646 0,020 0,138 
1.4404 / 460°C / 12 h 0,815 0,039 0,199 
1.4404 / 460°C / 9 h 1,758 0,070 0,225 
 
Die Beständigkeit gegen allgemein abtragende Korrosion (Passivierungsverhalten in 
Tabelle 14) hingegen zeigt für alle Behandlungen eine Verschlechterung gegenüber 
dem Ausgangszustand. Nur die charakteristischen Werte an Proben mit einer 
Behandlung 400°C / 32 Stunden sind noch als gut einzuschätzen, wenn man den in 
Kapitel 5.1.7 eingeführten Grenzwert von ipassiv ~ 50 µA/cm² zu Grunde legt. Die 
zugehörige Abbildung 76 verdeutlicht noch mal den beschriebenen Anstieg der 
gemessenen Stromdichten über den gesamten Passivierungsbereich, besonders ab 
den Behandlungen 440°C und mehr. Auch hier muss wieder davon ausgegangen 
werden, dass dieses Verhalten im engen Zusammenhang mit den sich bildenden 
Ausscheidungen an der Oberfläche steht. 


























400°C 32h - C+N
440°C 12h - C+N
460°C 12h - C+N
 
Abbildung 76: Stromdichte-Potentialkurven des Stahles 1.4404 nach Tieftemperaturnitrocarburierung 
in 0,05M H2SO4 [DFG07, Eck08] 
 
 
Abbildung 77: Abhängigkeit des Korrosionsverhaltens von der Schichtzusammensetzung des 
Stahls 1.4404 nach 440°C / 12 h Tieftemperaturnitrocarburierbehandlung in 
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In Abbildung 77 ist beispielhaft das Passivierungsverhalten der Legierung 1.4404 
nach einer Nitrocarburierung und nachfolgendem mechanischem Abtrag innerhalb 
der Schicht dargestellt. Daraus wird ersichtlich, dass nach definierten Abträgen der 
nitrocarburierten Proben der abnehmende Stickstoffgehalt von der Oberfläche hin 
zum Inneren des expandierten Austenits die Gefahr von interkristalliner Korrosion 
merklich senkt. Das Lochkorrosionsverhalten wird hingegen, wie auch schon bei der 
reinen Nitrierung ersichtlich (siehe Kapitel 5.1.7), mit geringerem Stickstoffgehalt im 
Inneren des expandierten Austenits verschlechtert. Der Kohlenstoffgehalt hingegen 
scheint bei den hier vorliegenden Ergebnissen der Nitrocarburierung keinen bzw. nur 
einen untergeordneten Einfluss auf das Korrosionsverhalten zu besitzen.  
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6 Zusammenfassung 
 
Wie in der Präzisierung der Aufgabenstellung beschrieben, wurde durch ein gezieltes 
Nitrieren (Plasma- und Gasoxibehandlung), Carburieren und Nitrocarburieren 
(Plasmabehandlungen) der austenitischen Stähle 1.4404; 1.4301 bzw. des 
zweiphasigen Stahls 1.4462, bei Temperaturen TN ≤ 460°C bzw. TC ≤ 500°C, der 
expandierte Austenit („S-Phase“) hergestellt. Dieser ist in allen Fällen als weiße 
Randschicht sichtbar und weist die typischen Härtewerte bis zu 1400 HV0,01 und 
Schichtdicken auf. Bei dem zweiphasigen Stahl 1.4462 kommt es durch die Stickstoff 
bzw. Kohlenstoffbehandlung zu einer Phasenumwandlung des Ferrits in Austenit 
(Abbildung 56). Dies deckt sich mit den Aussagen des Schaeffler-Delong-Diagramm 
(siehe Abbildung 5). Dabei war kein Konzentrationsausgleich der stahleigenen 
Legierungselemente zwischen der ferritischen und austenitischen Phase zu 
erwarten. Dieser in Abbildung 32 und 33 noch zur erkennende Ausgangszustand der 
stahleigenen Legierungselemente bewirkt, dass es bei diesem Material zur 
Ausbildung von zwei unterschiedlich zusammengesetzten Bereichen des 
expandierten Austenits kommt, wobei im Bereich der ehemals ferritischen Phase 
aufgrund des höheren Chromanteils wesentlich mehr Stickstoff gelöst wird (siehe 
Abbildung 33). Diese stärkere Übersättigung führt zu einer wesentlich höheren 
Triebkraft für die Ausscheidungsbildung von Chromnitrid. Dies wurde anhand der 
metallographischen Querschliffe in Abbildung 31 deutlich.  
Die Untersuchungen des Verschleißverhaltens nach dem „Kugel-auf-Scheibe“-
Prinzip ergaben eine erhebliche Verbesserung der tribologischen Beanspruchbarkeit 
durch die thermochemische Behandlung. Die Verschleißvolumina waren bei gleichen 
Versuchsbedingungen um zwei Größenordnungen kleiner als die des Grundmaterials 
[siehe auch Sun98, Gün99]. Der Verschleißmechanismus wurde im Wesentlichen als 
Glättung der Rauheitsspitzen unter Bildung einer Schmierschicht (aus den 
Abrasionspartikeln) durch tribochemische Reaktionen bestimmt.  
Die röntgenographischen Strukturuntersuchungen der austenitischen Proben 
ergaben für die jeweiligen Behandlungszustände eine starke Gitteraufweitung. Dieser 
Effekt zeigt sich deutlich durch die bereits in der Literatur beschriebene Verschiebung 
der einzelnen Reflexe hin zu kleineren Glanzwinkeln [z.B. Sun99/02, Aok01, 
Chr04/01-02]. Als Gitterkonstante ergab sich für die nitrierten Stähle ein Wert von 
aN = 0,3849 nm für eine Stickstoffkonzentration von 31,6 Atom-% und für die 
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carburierten Stähle aC = 0,3659 nm bei einer Kohlenstoffkonzentration von ca. 
8 Atom-%. Da in der Literatur keine übereinstimmenden Aussagen zum strukturellen 
Aufbau der „S-Phase“ zu finden ist, wurde mittels Rietveld-Analyse der atomare 
Aufbau berechnet. Dabei zeigte sich, dass ein mit Stickstoff maximal übersättigter 
Austenit eine kubisch-flächenzentrierte Struktur besitzt.  
Beim zweiphasigen Stahl 1.4462 kommt es durch die thermochemische Behandlung 
ebenfalls zu einer starken Gitteraufweitung. Weiterhin ist der Effekt zu beobachten, 
dass der Reflex der ferritischen Phase verschwindet. Es besteht für dieses Material 
aber nur erschwert die Möglichkeit, eine Gitterkonstantenbestimmung durchzuführen, 
da der austenitische Reflex eine zu starke Verbreiterung besitzt. Dieser Effekt hängt 
mit der Bildung zweier verschieden zusammengesetzter „S-Phasen“ zusammen, da 
ein Ausgleich der Legierungselemente unterbleibt [siehe auch Kli97], was die 
Existenz zweier unterschiedlicher Gitterkonstanten zur Folge hat. 
Mittels des hier zum ersten Mal bei expandierten Austeniten angewendeten 
Convergent Beam Electron Diffraction Verfahrens (CBED) und den dabei genutzten 
HOLZ-Linienmustern konnte ebenfalls gezeigt werden, dass eine starke Verzerrung 
innerhalb der erzeugten Randschicht vorliegt. Aufgrund dieser extremen 
Verzerrungen und der hohen Druckeigenspannungen war es jedoch nicht möglich, 
das Verfahren im äußeren Randbereich anzuwenden. Daher mussten die 
Aufnahmen im Übergangsbereich, welcher aber eine geringere 
Stickstoffkonzentration aufweist, erstellt werden. Dabei, wie auch bei 
Röntgenuntersuchungen, zeigte sich, dass die Gitteraufweitung im expandierten 
Austenit nicht in allen drei Richtungen gleich groß ist. Aufgrund dessen erweist sich 
eine Bestimmung des komplexen Verzerrungszustandes als sehr schwierig.  
Mittels der Transmissionselektronenmikroskopie konnte ebenfalls nachgewiesen 
werden, dass es auch in unmittelbarer Nähe zur Grenztemperatur-Zeit-Kurve [Bel01] 
möglich ist, eine ausscheidungsfreie Nitrierschicht herzustellen (z.B. 400°C / 32 h). 
Liegen die Behandlungsparameter darüber (z.B. 420°C / 30 h),  kann es durchaus 
zur Bildung mikroskopisch feinst verteilter Chromnitridausscheidungen kommen 
(siehe Abbildung 61). Es hat sich gezeigt, dass der Übergangsbereich von 
ausscheidungsfrei zu ausscheidungsbehaftet sehr klein ist. 
Die Messung der Eigenspannungen erfolgte nach dem sin²ψ-Verfahrens. Die 
Berechnung erfolgte dabei unter Zuhilfenahme mehrerer Reflexe, da aufgrund der 
verschiedenen röntgenographischen Elastizitätskonstanten nur so ein verlässliches 
Ergebnis zu erzielen ist. Es zeigte sich, dass durch eine gezielte thermochemische 
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Behandlung Druckeigenspannungen aufgebaut werden, welche bei einer 
ausscheidungsfreien „Stickstoff-S-Phase“ Beträge größer als 5,3 GPa annehmen 
können. Kommt es jedoch zur Bildung von Fremdphasen, wie z.B. CrN oder Fe3O4, 
können solch hohe Werte nicht mehr erreicht werden. Auch die Kohlenstoff-S-Phase 
erreicht diese Größenordnung nicht. Bei ihr betragen die Druckeigenspannungen  ca. 
-1,5 GPa. 
Aufgrund der Korrosionswirksumme [Iks96], in der das Legierungselement Stickstoff 
mit dem Faktor 15-30 eingeht, wird eine deutliche Verbesserung der Beständigkeit 
gegenüber Lochkorrosion erwartet. Dies trifft auch auf das Lochfraßverhalten von 
nitrierten Proben zu. Hier konnte durch die thermochemische Behandlung eine 
deutliche Verschiebung des Lochfraßpotentials hin zu edleren Werten erzielt werden 
(siehe Abbildung 63). Die Korrosionsprüfung der technischen Oberflächen direkt 
nach der thermochemischen Behandlung, sowie nach der Standardpräparation 
zeigte in den meisten Fällen eine leichte Verschlechterung der Passivstromdichten, 
je näher die thermochemische Behandlung der Threshold-Kurve (T-t-Kurve) nach 
Bell [Bel01] kommt. Jedoch führen definierte Abträge der Oberfläche zu einem 
Angleichen dieser Passivstromdichten auf das Ausgangsniveau (siehe Abbildung 
67). Der Grund ist die durch die hohe Stickstoffkonzentration gegebene Triebkraft zur 
Ausscheidung feinst verteilter Nitride entlang der Korngrenzen. Diese können 
nachweislich zur interkristallinen Korrosion führen. Aufgrund dieser beobachteten 
Effekte wurde ein Grenzwert von 50 µA/cm² für ein noch akzeptables 
Korrosionsverhalten in Anlehnung an die Threshold-Kurve (T-t-Kurve) nach Bell 
[Bel01] festgelegt. Dieser Wert wurde für den austenitischen Stahl 1.4404 nach einer 
Nitrierung ermittelt. Für carburierte Proben konnten zwar ähnliche Phänomene 
beobachtet werden, es ist jedoch zu beachten, dass alle behandelten Zustände 
Stickstoff im oberen Randbereich aufwiesen. Dieser ist auf die genutzte kommerzielle 
Ofenanlage für das Nitrieren und das Carburieren zurückzuführen. Aus diesem 
Grund war es notwendig, alle carburierten Proben abzuschleifen, um die reine 
Kohlenstoff- „S-Phase“ zu untersuchen. Die Ergebnisse zeigten, dass wie beim 
Nitrieren das Lochfraßpotential zu höheren Werten verschoben werden konnte, aber 
auch hier keine Verbesserung der Passivstromdichten erzielt wird.  
 
Eine kombinierte Behandlung aus Nitrieren und Carburieren bewirkt in erster Linie 
eine Herabsetzung des Härtegradienten zwischen Randschicht und Substrat, sowie 
ein Erhöhung der Schichtdicken. Die wesentlichen Eigenschaften der einzelnen 
6 Zusammenfassung  97 
Schichten dagegen bleiben erhalten. Die Hauptwechselwirkung von Stickstoff und 
Kohlenstoff in der Randschicht der behandelten Proben zeigt sich vor allem im 
strukturellen Aufbau. Es stellte sich durch die Überlagerung der beiden Elemente im 
äußeren Randbereicht eine stärkere Aufweitung des Gitters ein. Dies zeigt sich vor 
allem in einer stärkeren Peaklagenverschiebung und bewirkt eine noch stärkere 
Verspannung der Schicht durch wesentliche höhere Druckeigenspannungen (bis zu 
7 GPa). In der Literatur bei Christiansen et al. [Chr04/02] wurden vergleichbar hohe 
Druckspannung bis -8 GPa publiziert. Für das Korrosionsverhalten hingegen kann 
konstatiert werden, dass der an der Oberfläche in höheren Konzentrationen 
befindliche Stickstoff in Verbindung mit den zum Teil erhöhten Kohlenstoff-
anreicherungen (siehe Abbildung 71) die Tendenz zur interkristallinen Korrosion 
aufgrund der erhöhten Ausscheidungsneigung verstärkt, im Vergleich zu einer reinen 
Plasmanitrierung. Beim definiert durchgeführten Abtragen der Randschicht konnte 
zwar eine Verbesserung der Passivstromdichten gefunden werden, die jedoch nicht 
die Werte des Ausgangszustands übertrifft. Das Lochkorrosionsverhalten zeigt nach 
der Nitrocarburierbehandlung eine leichte Verbesserung des Lochfraßpotenzials, was 
durch die Abträge noch gesteigert wird. Jedoch zeigt sich in der Wechselwirkung von 
Stickstoff und Kohlenstoff im 1.4404, dass die Nitrocarburierbehandlung bei tiefen 
Temperaturen eher zu einer Herabsetzung des Korrosionsverhaltens führt, als bei 
den jeweiligen separaten Behandlungen. 
 
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass eine gezielte thermochemische 
Randschichtbehandlung die Gebrauchseigenschaften der rost- und 
säurebeständigen Stähle erhöht. Es hat sich gezeigt, dass das Verschleißverhalten 
deutlich verbessert wurde, was zum großen Teil dem strukturellen Aufbau des 
expandierten Austenits geschuldet ist. Weiterhin kann eine Erhöhung der Stabilität 
gegenüber Lochkorrosion erreicht werden bzw. bei allgemein abtragender Korrosion 
als nahezu konstant angenommen werden. Damit lässt sich der Einsatzbereich der 
rost- und säurebeständigen Stähle deutlich erweitern. 
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8 Anlagen 
Anlage 1: Zusammenfassender Kenntnisstand zur „S-Phase“ 
Eigenschaft Stickstoff „S-Phase“ Kohlenstoff „S-Phase“ 





Max. 25 at-% für AISI316L; 
Max. 30 at-% für AISI304 [Sun01/03]; 
Max. 9 wt-% für AISI304 [Yas01]; 
Max. 33 at-% für AISI316L [Wil01]; 
Max. 17 wt-% für AISI316L [Tha02], 
Max. 12 wt-% für AISI304 und 1.4462 
[Spi99, Spi00, Spi02] 
Max. 3 wt-% für AISI316L 
[Aok01+02]; 
Max 2,2 wt.-% für AISI316L bzw. 
AISI304 [Sun01/02, Yon02]; 
Max. 1,8 wt-% für AISI316L [Tha02] 
Ca. 30 at-% Stickstoff mit etwa 
4 at-% Kohlenstoff am Rand und 
ca. 12 at-% im Anschluss an den 
Stickstoff für AISI316L [Sun04 und 
05];  
 
Härte 1000 HV0,05 bei AISI316L [Zha01]; 
1400 HV bei AISI 316L [Geo01, Nos08, 
Sam95]; 
Ca. 1500 HV0,05 für AISI316L bzw. 
AISI304 [Bel01, Oht01, Sun01/01 + 03]; 
Bis 1800 HV0,05 bei AISI316L und 
AISI304 [Sun01/03]; 
Ca. 1000 HK0,1 bei AISI304 [Yam01] 
900HK0,015 für AISI316L 
[Sun01/02]; 
Ca. 1000HV0,05 für AISI316L 
[Bel01, Ces08, Sun01/01, Wu09] 
800HV0,05 für AISI316L 
[AOK01+02]; 
Ca. 1200HV0,05 bei 6-7 wt.-% 
Kohlenstoff im 1.4462 [Jag01] 
1500HV für AISI316L [Sun05] 
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Eigenschaft Stickstoff „S-Phase“ Kohlenstoff „S-Phase“ 
Stickstoff – Kohlenstoff 
„S-Phase“ 
Verschleiß Das Verschleißverhalten unter 
korrosionsfördernden Bedingungen konnte 
deutlich verbessert werden [Bel01]; 
Der Verschleißabtrag bei AISI316L bzw. 
AISI304 wird durch die Behandlung 
gesenkt [Bar05, Bea01, Gün99, Nis01, 
Man07, Li08] 
Das abgetragene Verschleißvolumen 
verringert sich um zwei 
Größenordnungen durch die 
Behandlung, mit zunehmender 
Schicht-dicke wird dieser Effekt noch 
verstärkt [Bell02, Sun01/02]; 
Das Verschleißverhalten mit und 
ohne korrosionsfördernden 
Bedingungen konnte verbessert 
werden [Aok01, Bel01, Jag01] 
Deutlich geringere 




Ca. -5 GPa direkt unter der Oberfläche 
und bis zu -8 GPa in ca. 5 µm Tiefe 
[Chr04/02] 
Zw. -1,5 und 
-2,5 GPa direkt unter der Oberfläche 
bei unterschiedlichen Behandlungen 
[Chr04/02, Yon02] 
Bis -8,5 GPa in ca. 10 µm unter 
der Probenoberfläche [Chr04/02] 
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Eigenschaft Stickstoff „S-Phase“ Kohlenstoff „S-Phase“ 




Lochfraßpotential steigt nach der 
Nitrierbehandlung für AISI316L und noch 
deutlicher bei AISI304 [Lar02/02, Män05, 
Rol01, Spi02, Zha01]; 
Vergleichbares Korrosionsverhalten bei 
allg. abtragender Korrosion bei nicht 
Vorhandensein von CrN für AISI316L, 
AISI304 [Nis01, Spi02, Sun01/03, Yas01];
Deutliche Verschlechterung der allg. 
abtragenden Korrosion bei 1.4462 bzw. 
AISI302 [Bla01 bzw. Nis01] 
Die allgemein abtragende Korrosion 
zeigt sich nahezu unverändert; Die 
Lochfraßbeständigkeit konnte 
verbessert werden [Aok01+02, 
Sun01/02] 
Die Lochfraßbeständigkeit konnte 
deutlich verbessert werden im 




Ca. 0,39 nm bei 10 wt.-% [Dea01, 
Sun01/01, Yas01]; 
Ca. 0,395nm, wobei nicht alle Netzebenen 
die selbe Aufweitung erfahren [Wil01, 
Nis01, Gan07]; 
0,3865 nm für ein spannungsfreies 
Pulverpräparat [Chr04/02] 
Ca. 0,37 nm ohne Angabe der 
Kohlenstoffkonzentration [Chr04/02, 
Ern07, Sun01/01, Yon02] 
Ca. 0,386 nm ohne Angabe der 
Kohlenstoffkonzentration 
[Chr04/02] 
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Anlage 2: Übersicht der Behandlungen 
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Anlage 3: Übersicht der röntgenographischen Konstanten eines Cr Ni – Stahls (18%Cr, 12% Ni) a0=0,35909 nm kfz-Gitter [REK96] 



















{420} 176 0,31 7,48 -1,79 147,200 0,982 -344 1439 2,3 
{331} 217 0,27 5,85 -1,24 138,464 0,757 -566 2663 2,2 
{400} 139 0,35 9,76 -2,55 118,194 0,477 -535 2052 2,0 
{222} 247 0,24 5,01 -0,96 95,989 0,317 -1570 8169 1,8 
{311} 175 0,31 7,52 -1,80 90,705 0,289 -1147 4790 1,7 
{220} 207 0,28 6,19 -1,36 74,706 0,218 -1846 8420 1,4 
{200} 139 0,35 9,76 -2,55 50,811 0,135 -1883 7219 1,0 
{111} 247 0,24 5,01 -0,96 43,621 0,114 -4356 22667 0,9 
 
 
Anlage 4: Phasenanalyse der Probe 1.4404/429 mittels GAXRD bei 7°
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Schichtausbildung Bemerkung Bild 
440-4 
460°C / 2 h 






400°C / 9 h 
5  vereinzelt + - 
 
399-2 


















Schichtausbildung Bemerkung Bild 
440-2 
460°C / 2 h 
















420°C / 20 h 

















Schichtausbildung Bemerkung Bild 
441-4 
400°C / 32 h 






440°C / 9 h 
20 - vereinzelt + - 
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Schichtausbildung Bemerkung Bild 
439-4 
440°C / 6 h 








440°C / 6 h 
39 - regelmäßig + - 
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460°C / 4 h 














Schichtausbildung Bemerkung Bild 
460-1 
440°C / 6 h 







400°C / 54 h 
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Schichtausbildung Bemerkung Bild 
425-2 
440°C / 12 h 







440°C / 6 h 






460°C / 7 h 

















Schichtausbildung Bemerkung Bild 
426-1 
460°C / 7 h 














420°C / 30 h 


















Schichtausbildung Bemerkung Bild 
398-3 
420°C / 20 h 
- 256 regelmäßig + - 
 
398-4 
420°C / 20 h 
- 504 vereinzelt + - 
 
 
 
